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                      Résumé  
L’objectif principal de ce travail est d’étudier in-situ et ex-situ l’interaction du dioxyde 
de carbone (CO2) avec les films minces de polystyrène et les surfaces par deux techniques 
principales : la réflectivité des rayons X (RRX) et l’ellipsométrie.  
Dans cette thèse, nous abordons l’étude des propriétés physiques de films de 
polystyrène (PS) à l’état confiné (films minces) et leur évolution lors de leur exposition à du 
CO2 sous pression. Nous démontrons par RRX et par ellipsométrie sur les mêmes films que la 
densité et l’indice de réfraction augmentent quand l’épaisseur du film diminue. Nous 
confirmons la diminution de Tg pour des films de PS d’épaisseur inférieure à 70 nm selon la 
loi empirique de Keddie [1]. Ces deux résultats pourraient signifier que les films ultraminces 
présentent une certaine organisation des chaines.  
Nous abordons ensuite le comportement des films ultra minces de PS exposés à du 
CO2 en fonction de la pression de CO2 par réflectivité de rayons X (RRX) faite au 
rayonnement synchrotron (ESRF ligne ID10B). Nous suivons in-situ le gonflement et le 
dégonflement du film mince d’épaisseur 7 nm lors de la pressurisation et la dépressurisation 
du CO2. Par calcul de l’évolution de la densité électronique dans le film, nous mettons en 
évidence l’existence d’une pression de transition vitreuse Pg et d’un gonflement rémanent lié 
à la présence de molécules de CO2 piégées dans le film [2].  
Nous proposons par la suite une étude ex-situ par RRX du gonflement et de 
l’évolution au cours du temps des films de PS gonflés. Nous observons que les films minces 
présentent une plus grande capacité de gonflement et dégonflement au cours du temps par 
opposition aux films plus épais. Nous constatons que ce phénomène est fortement dépendant 
du taux de dépressurisation. En effet, nous constatons que la dépressurisation rapide renforce 
considérablement, non seulement le gonflement du film, mais aussi son dégonflement au 
cours du temps. Nous mettons alors en évidence que le taux de dépressurisation régit 
clairement l'état final des films gonflés, à savoir l’état métastable ou l’état vitreux.  
Finalement, nous étudions l’influence du gonflement du film par le CO2 sur 
l’évolution de la température de transition vitreuse. Cette étude est effectuée principalement 
par ellipsométrie. Nous montrons que ces films qui ne présentaient qu’une valeur unique de 
Tg avant exposition, présentent après exposition trois valeurs de Tg. En suivant l’évolution de 
l’épaisseur de ces films gonflés en fonction de la température, nous proposons des réponses 
qui peuvent expliquer les différentes Tg observées. En outre, nous mettons en évidence 
l’existence du CO2 stocké dans les films. Après un recuit au dessus de 150°C, les films 
reprennent le même comportement qu’avant exposition au CO2 qui est loin d’être l’état 
d’équilibre du polymère massique. Nous confirmons par ce fait l’existence de fortes forces de 
rappel dans les films ultraminces qui les ramènent vers leurs états initiaux de non équilibre. 
Ce résultat est à rapprocher de celui concernant l’évolution de la Tg due au confinement dans 
les films ultraminces avant exposition. 
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                      Abstract 
The aim of this work is to study in-situ and ex-situ interaction of carbon dioxide (CO2) 
with thin films of polystyrene and surfaces by two main techniques: the X-ray reflectivity 
(XRR) and ellipsometry. 
In this thesis, we address the study of the physical properties of polystyrene films (PS) 
in the confined state (thin films) and their evolution when exposed to CO2 pressure. We 
demonstrate by XRR and ellipsometry in the same films that the density and the refractive 
index increase when the film thickness decreases. We confirm the decrease of Tg for PS films 
of thickness less than 70 nm according to the empirical law of Keddie [1]. Both results could 
mean that ultrathin films have a certain organization of channels. 
We then discuss the behavior of PS ultra thin films exposed to CO2 as a function of CO2 
pressure by XRR made at synchrotron radiation (ESRF ID10B line). We monitor in situ the 
swelling and deswelling of the 7 nm thin film thickness upon pressurization and 
depressurization of CO2. By calculating the evolution of the electron density in the film, we 
highlight the existence of a glass transition pressure Pg and a residual swelling due to the 
presence of CO2 molecules trapped inside the film [2]. 
We propose then an ex-situ XRR study of swelling and kinetic of deswelling for PS 
swollen films. We observe that the thin films have a higher swelling and deswelling capacity 
compare to the thicker films. We note that this phenomenon is highly dependent to the 
depressurization rate. Indeed, we find that the rapid depressurization greatly enhances not only 
the swelling of the film, but also its deswelling over time. We then highlight that the rate of 
depressurization clearly governs the final state of swolen films, to say the metastable state or 
glassy state. 
Finally, we study the effect of film swelling by CO2 on the evolution of the glass 
transition temperature. This study is carried out mainly by ellipsometry. We show that these 
films which showed only a single Tg value before exposure, after exposure has three values of 
Tg completely independent of film thickness. By following the thickness evolution of these 
swollen films as a function of temperature, we offer answers that can explain the different Tg 
values observed. In addition, we highlight the existence of CO2 stored in these films. After 
annealing above 150 ° C, the films show the same behavior as before exposure to CO2 which is 
far from the equilibrium state of the bulk polymer. We confirm therefore the existence of strong 
restoring forces in ultrathin films that bring them back to their initial states of non-equilibrium. 
This result presents similarities to that concerning the evolution of the Tg due to confinement in 
ultrathin films before exposure. 
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Pendant ces dernières années, de nombreux travaux de recherche se sont intéressés au 
phénomène de nanoconfinement. Ce dernier a intéressé massivement la communauté 
scientifique et industrielle. En effet, un polymère est dit nanoconfiné lorsque ses dimensions 
sont réduites jusqu’à atteindre les tailles caractéristiques qui le composent. L’une des formes 
du nanoconfinement est le film mince. En plus de la facilité avec laquelle on peut leur donner 
la forme de films minces, les polymères dans cette géométrie acquièrent des propriétés 
physiques originales. Pour ces raisons, les films minces de polymères sont utilisés dans 
beaucoup de domaines industriels [1-4] et se retrouvent aussi bien dans les objets de la vie 
courante que dans les technologies de pointe.  
Suivant les applications, on peut se servir par exemple de leurs propriétés mécaniques 
facilement modifiables pour absorber des chocs [5] leurs propriétés électriques sont utilisées 
pour réaliser des isolants à l'échelle des composants de la microélectronique [6]. Il est 
également possible de moduler leur imperméabilité vis à vis de l'oxygène pour protéger les 
aliments [7] ou bien les objets chimiquement sensibles (écrans plats, écrans flexibles, ...). Si 
l'utilisation de couches polymères de taille micrométrique est courante, ces couches ne sont 
toutefois pas assez minces pour permettre la miniaturisation de certains systèmes. Or, quand 
on cherche à diminuer l'épaisseur de ces films, des propriétés anormales sont observées. 
Plusieurs investigations ont été menées pour suivre, comprendre et expliquer les raisons de 
ces déviations de propriétés. En particulier, la température de transition vitreuse et la densité 
des films minces de polymères sont deux paramètres caractéristiques dont l’évolution en 
fonction de l’épaisseur est toujours sujette à caution. L’interprétation de cette évolution reste  
encore un problème à résoudre en physique de la matière molle [8]. 
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La mise en forme d’un polymère passe généralement par des processus complexes  qui 
peuvent être assez couteux et non écologiques (utilisation de solvant, moulage,…). 
L’utilisation du CO2 liquide et supercritique a émergé comme une solution alternative aux 
solvants organiques qui sont généralement toxiques [9-11]. Chaque année, des grandes 
quantités de matières organiques et de solvants halogénés sont utilisées dans des procédés  
industriels [11]. Or, les préoccupations au sujet de l’environnement ont suscité la recherche 
d’alternatives écologiques. Le dioxyde de carbone est une alternative intéressante parce qu'il 
est abondant, non toxique et non inflammable [12]. En outre, de grands changements dans la 
densité du CO2 supercritique peuvent être observés avec de faibles modifications de la 
pression et/ou la température. Le CO2 offre l’avantage, de pouvoir  gonfler, plastifier, et 
dissoudre sélectivement les composés. Les propriétés uniques de CO2 ont été utilisées dans la 
modification de films polymères par extractions et imprégnations [12-13] et moussage [14]. 
Elles ont été aussi utilisées dans le revêtement [11], le séchage et le décapage de résine des 
films photosensibles en lithographie [9,15-16]  
Pour ces raison (i.e: l’intérêt des films minces dans la miniaturisation des systèmes 
ainsi que l’intérêt de l’utilisation du CO2 comme une alternative écologique au solvant 
organique), il s’avère important d’étudier les effets induits par le CO2 supercritique sur les 
films ultraminces. C’est autour de ce thème scientifique que se situe notre travail de thèse qui 
concerne l’étude de l’évolution de propriétés physiques dans les films ultraminces de 
polystyrène. Nous nous somme intéressés particulièrement à l’évolution de l’épaisseur, de la 
densité électronique, de l’indice de réfraction et de la température de transition vitreuse par 
réflectivité des rayons X et ellipsométrie spectroscopique avant et après exposition au CO2 
supercritique.  
Notre travail se présente sous forme de six chapitres: 
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Le chapitre I est consacré à l’étude bibliographique. Cette étude est composée de 
deux parties principales. Dans la première, nous présentons un bilan des études faites sur 
l’évolution de la température de transition vitreuse de polymères. Nous présentons d’abord les 
études faites sur la Tg du polystyrène massique puis sur le polystyrène en film mince. Dans la 
seconde partie, nous présentons les études effectuées sur le polystyrène en interaction avec le 
CO2. Au terme de ce chapitre, nous synthétisons les différentes controverses liées à ces 
études. 
Le chapitre II décrit la conception des films minces de polystyrène en premier lieu, 
nous présentons dans cette partie les matériaux ainsi que les méthodes de traitement de 
surface et les techniques de dépôt utilisées pour la fabrication des films minces. Ensuite, en 
deuxième lieu, nous décrivons les méthodes de caractérisation utilisées dans ce travail de 
thèse, à savoir la RRX et l’ellipsométrie. 
Le chapitre III présente, dans un premier temps, notre étude de l’évolution de la 
densité et de l’indice de réfraction sur les mêmes films minces. Une corrélation entre la 
densité électronique obtenue par RRX et l’indice de réfraction obtenu par ellipsométrie est 
effectuée. Dans un second temps, nous suivons l’évolution de la Tg dans ces films en fonction 
de leur épaisseur par les deux techniques: la  RRX et l’ellipsométrie.  
Le chapitre IV aborde la façon dont les films ultraminces de polystyrène se 
comportent quand ils sont exposés à du CO2 sous pression allant de 0 bar jusqu'à 80 bars. La 
réflectivité des rayons X (XRR) est utilisée pour suivre l'évolution du gonflement du film et 
de sa densité électronique. La quantité de CO2 qui reste piégée à l'intérieur du film est 
déterminée à partir du calcul de la densité électronique. 
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Le chapitre V est consacré au suivi de l’effet de l’épaisseur initiale du film ainsi que 
le taux de dépressurisation de la cellule sur le gonflement des films minces après exposition 
au CO2 supercritique. Les films gonflés étant dans un état de non équilibre, nous allons 
ensuite suivre la cinétique de dégonflement de ces films jusqu’à atteindre un état plus stable. 
Le dernier chapitre VI s’intéresse à l’étude des films gonflés au CO2. Deux objectifs 
principaux sont traités. Le premier est d'étudier par ellipsométrie l’évolution de transitions 
vitreuses détectées dans ces films après exposition au CO2-sc. Le second objectif de ce 
chapitre est de suivre l’évolution de l’épaisseur et de la Tg dans les films gonflés après 
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Ce chapitre bibliographique s’articule en  deux grandes parties qui se déclinent 
chacune en deux sections :  
Dans la première grande partie, nous présentons un bilan non exhaustif des études 
faites sur l’évolution de la température de transition vitreuse de polymères. Le polymère que 
nous avons étudié dans ce travail est le polystyrène atactique. De ce fait, nous nous sommes 
surtout focalisés sur les études faites sur ce polymère (PS) mais aussi sur d’autres polymères 
dont les propriétés se rapprochent de celles du PS. Nous présentons d’abord les études faites 
sur la Tg du polystyrène massique puis sur le polystyrène en film mince. Dans la première 
section qui concerne l’étude du PS massique, nous commençons par donner une définition 
générale de la Tg. Nous passons ensuite à la Tg du PS massique en nous intéressant à 
l’évolution de Tg en fonction de quelques paramètres tels que la masse moléculaire du 
polymère et la plastification qui est l’un des effets produit par l’injection de CO2 supercritique 
dans le polymère. Dans la deuxième section qui concerne l’étude de la Tg dans les films 
minces de polymère, nous commençons par présenter les principales expériences qui ont 
marqué le passage des études entre les polymères massiques et les films minces. Ensuite, nous 
abordons le rôle des principaux paramètres influençant l’évolution de la Tg dans les films 
minces tels que l’effet des interactions interfaciales (effet enthalpique) et l’effet de l’isomérie 
(stéréorégularité du polymère). Nous clôturons cette section par la présentation du phénomène 
d’élargissement de la Tg dû à la structuration des films minces. 
Dans la deuxième grande partie, nous présentons les études effectuées sur le 
polystyrène en interaction avec le CO2. Nous évoquons dans un premier temps les propriétés 
du CO2 dans l’état supercritique. Nous entamons ensuite, dans une première section, l’étude 
du polymère massique en interaction avec le CO2. Nous nous sommes intéressés en particulier 
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à la présentation de quelques modèles importants qui décrivent les interactions du polymère 
massique avec le CO2. Parmi les phénomènes observés lors de l’interaction entre 
polymère/CO2 nous abordons ceux du gonflement des polymères massiques, d’hystérésis 
entre la sorption et la désorption du CO2 dans les polymères, de plastification et de l’évolution 
de la Tg. Dans une deuxième section, nous présentons des études plus récentes concernant les 
interactions des films minces du polymère avec le CO2. En particulier nous décrivons le 
phénomène de gonflement anormal des films minces et nous exposons les interprétations 
actuelles de cet effet. Nous constatons, ensuite, les différentes controverses liées à la 
localisation du CO2 dans les films minces gonflés. Nous finissons par la présentation de 
l’influence du CO2 sur l’évolution de la transition vitreuse des films minces de polymères.  
I-2 Transition vitreuse du polystyrène 
I-2-1 Etude du polystyrène massique 
I-2-1-a  Définition de la Tg dans les polymères  
La transition vitreuse est caractérisée par le passage de l'état vitreux (état solide 
cassant) à un état caoutchoutique. Elle a lieu à une température donnée dite température de 
transition vitreuse (Tg). 
La définition de la transition vitreuse n'est pas aisée; elle peut être formulée à partir de 
différents points de vue : aspect thermodynamique, aspect structural, aspect cinétique,… . 
Tous ces aspects sont en réalité complémentaires. Nous nous appuierons sur la référence [1] 
pour caractériser la transition vitreuse.  
Dans le cas d’un polymère cristallin, lors d’un apport de chaleur continu, sa 
température s’élève progressivement jusqu’au point de fusion. La température reste alors 
constante jusqu'à ce que le polymère soit complètement fondu. En effet, durant le changement 
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de phase, toute l’énergie absorbée par le matériau sert uniquement à converger vers une 
structure moléculaire désordonnée propre à l’état liquide et non à augmenter sa température. 
Dès que le polymère est entièrement fondu, sa température peut de nouveau augmenter 
sous l’effet de l’apport de chaleur. Si cet apport de chaleur se fait à pression constante, on 
pourra identifier l’apport de chaleur à l’enthalpie H. La figure I-1a illustre l’évolution de 
l’enthalpie H en fonction de la température dans le cas d’un polymère idéalement cristallin. 
La pente de cette courbe correspond à la capacité calorique du matériau. On peut observer un 
saut brutal de l’enthalpie au point de fusion ∆Hfusion qui correspond à la chaleur latente de 
fusion. Le polymère subit une transition du 1
ere
 ordre en passant d’un état cristallisé à un état 
liquide (visqueux, en pratique). 
 
Figure I-1: Evolution de l’enthalpie H en fonction de la température pour a) un polymère 
parfaitement cristallin et b) un polymère amorphe 
 
Dans le cas de la transition vitreuse, on observe une augmentation de l’enthalpie avec 
la température avec l’absence d’un saut d’enthalpie au moment du changement d’état (figure 
I-1b). En effet, il n’y a pas de chaleur latente de changement de phase associée à cette 
transition. La transition vitreuse n’est pas une transition de phase au sens thermodynamique 
mais a un caractère cinétique. Le caractère cinétique implique que la température Tg n’est pas 
strictement définie mais elle dépend de la nature de l’observation et du temps expérimental 
26 
 
alloué pour la mesurer [2]. Sur la figure I-2, la Tg dépend fortement de la vitesse de 
refroidissement du liquide. Il convient plutôt de parler de domaine de transition vitreuse que 
de température de transition vitreuse mais naturellement cet intervalle de température est 
faible. 
 
Figure I-2: La valeur de Tg dépend de l'histoire thermique de l'échantillon 
 
Après avoir présenté la Tg d’une façon générale, nous présentons dans le paragraphe 
suivant la valeur mesurée de la Tg  pour le polystyrène. 
 
I-2-1-b Valeur de la Tg pour du polystyrène massique 
Pour le polystyrène massique, la température de transition vitreuse se situe aux 
alentours de 100-105°C. Cette Tg massique a été mesurée par calorimétrie différentielle à 
balayage (DSC) par Lambert [3] (figure I-3). Il a mis en évidence que cette température 
dépend de la vitesse de mesure de la DSC, et il a trouvé par extrapolation de ses résultats que 




Figure I-3: Mesure de Tg par DSC en fonction de la vitesse de mesure. Le trait discontinu 
représente l’interpolation des résultats mesurés 
 
Griffiths et Maisey [4] ont reproduit plusieurs mesures de Tg par DSC sur différentes formes 
massiques de PS (granulés et en feuillets) et ont déterminé une valeur moyenne de 102.29°C 
pour une vitesse de mesure de 8°C/min (tableau I-1).   
 
 
      Tableau I-1 : Les Tg mesurées avec une vitesse de 8°C/min sur différents échantillons de PS [5]  
 
Cette valeur de Tg (aux alentours de 100°C) a été retrouvée par plusieurs autres groupes qui 
ont fait des mesures DSC sur du polymère massique (Fox et Flory [5,6], Ueberreiter et al. [7], 
Kanig [8],….). Cette valeur a été aussi retrouvée par la majorité des groupes qui ont mesuré la 
Tg dans des films non confinés de polystyrène (film d’épaisseur supérieur à 100nm) [9,10].  
Cependant, il existe un grand nombre de paramètres qui peuvent influencer  la valeur 
de la Tg d’un polymère. Pour en citer quelques-uns, il y a  par exemple, les paramètres liés à 
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la structure chimique des chaines (rigidité de la chaine, groupes latéraux, l’isomérie du 
polymère,…), l’effet de la cristallinité, l’effet de la plastification, l’effet du solvant utilisé 
pour la synthèse du polymère, la masse moléculaire du polymère,… .  
Dans ce travail de thèse, nous n’avons pas fait la synthèse du PS qui a été acheté chez 
PolymerSource qui le produit par polymérisation anionique pour assurer un indice de poly-
molécularité le plus proche de 1. De ce fait nous ne décrivons pas les paramètres liés à la 
fabrication et synthèse du polymère influençant la Tg.  
Dans le paragraphe suivant, nous reportons l’influence de la masse moléculaire du PS 
sur la Tg. 
 
I-2-1-c Evolution de la Tg massique en fonction de la masse moléculaire du 
Polystyrène  
Il a été montré que la Tg du polystyrène massique dépend de sa masse moléculaire. En 
effet, la diminution de la masse molaire entraîne une diminution de la température de 
transition vitreuse selon la relation de Fox-Flory: 




                (Eq. I-1) 
où   
  la température de transition vitreuse obtenue pour une masse moléculaire qui tend vers 
l’infini, K est un paramètre empirique relié au volume libre dans le polymère et Mn la masse 
moléculaire moyenne en nombre pour le polymère. Fox et Flory [5-6,11] ont évalué 
expérimentalement la valeur de la constante K à 10
5
. Blanchard et al. [12] ont étudié 
expérimentalement l’évolution de la Tg en fonction de la masse moléculaire comme le montre 
la figure suivante (figure I-4). Ils ont trouvé que l’équation de Fox-Flory ajuste bien leur 






Figure I-4 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de la masse moléculaire  
Mn (valeurs extrapolées à un range de mesure par DSC de 1°C/min) 
 
Richardson et Savill [13] ont tracé l’évolution de la Tg en fonction de l’inverse de Mn 
et ont évalué le paramètre K à 1.08x10
5
. Nous pouvons remarquer que malgré les différences 
dans l’évaluation du paramètre K de l’équation de Fox-Flory (Eq. I-1), son ordre de grandeur 
reste égal à 10
5
. A partir de la figure I-4  nous pouvons constater que la diminution de la Tg 
par rapport à   
  commence lorsque Mn est inférieure  à 10
5
 g/mol. Pour des masses 
moléculaires faibles (inférieures à 10
3
 Kg/mol), une diminution significative dans la Tg est 
observée comme le montre la figure I-4.  
Etant donné  que le CO2 supercritique peut avoir un effet  plastifiant lorsqu’il est en 
contact avec un polymère nous présentons dans le paragraphe suivant la notion de 
plastification et son rôle sur l’évolution de la Tg dans les polymères. 
 
I-2-1-d- Evolution de la Tg en fonction de la plastification 
L'Union Internationale de Chimie Pure et Appliquée (IUPAC) a défini un plastifiant 
comme étant  « une substance ou un matériau incorporé dans un matériau pouvant augmenter 
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sa flexibilité ou sa maniabilité. Un plastifiant peut réduire la viscosité à l'état fondu, abaisser 
la température de transition du second ordre ou encore abaisser le module d'élasticité du 
produit ». [14] 
En général, il existe deux types de plastifiants, internes et externes. Quand un 
polymère subit une modification chimique, ou bien lorsqu’une réaction de copolymérisation 
est utilisée pour modifier la structure chimique d'un polymère de base afin d'améliorer sa 
souplesse ou affaiblir ses propriétés thermiques, on est dans le cas d’une plastification interne. 
La plastification externe est réalisée par l’addition d'un matériau discret dans la matrice du 
polymère, ce qui entraîne le même résultat, à savoir, l’amélioration de la souplesse du 
polymère et l’affaiblissement de ses propriétés thermiques.   
Les plastifiants externes sont le plus souvent utilisés en cours des transformations ou 
traitements pour réduire les coûts énergétiques associés au mixage des matériaux très 
visqueux [15]. Ces plastifiants sont généralement de petites molécules qui sont compatibles 
avec un grand nombre polymères ce qui leur permet de pénétrer comme un  solvant et 
interagir avec les macromolécules [16]. 
Les fluides comprimés comme le N2O, le C2H4, le propane et le CO2 supercritique, 
peuvent  se dissoudre de manière appréciable dans les polymères à des pressions élevées [17]. 
L'absorption de ces fluides fait gonfler le polymère en augmentant son volume libre et la 
mobilité de ses chaînes. Le volume libre étant défini comme l’espace libre à l'intérieur d'une 
matrice polymère dans lequel les chaînes de polymère peuvent bouger [18], son augmentation 
conduit essentiellement à une diminution  de la température de transition vitreuse du  
polymère. 
Après avoir présenté quelques aspects sur l’étude de la température de transition 
vitreuse dans le polymère massique, nous passons dans la partie suivante à la présentation des 
études liées à la détermination de cette température (Tg) dans les films minces. 
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I-2-2-Etude des polymères en films minces 
Les chaînes de polymère avec des géométries confinées ou en couches minces sont 
présentes dans un grand nombre de systèmes et de dispositifs de la science des matériaux et 
de la technologie moderne [19]. Ils sont utilisés en particulier dans beaucoup de domaines 
industriels [20-23] et se retrouvent aussi bien dans les objets de la vie courante que dans les 
technologies de pointes. Ce succès s'explique à la fois par la facilité avec laquelle on peut leur 
donner la forme de films minces, et par leurs propriétés physiques. Suivant les applications, 
on se sert par exemple de leurs propriétés mécaniques modifiables à souhait pour absorber des 
chocs [24], de leurs propriétés électriques pour réaliser des isolants à l'échelle des composants 
de la microélectronique [25], de leur imperméabilité vis à vis de l'oxygène pour protéger les 
aliments [26] ou bien des objets chimiquement sensibles (écrans plats, écrans flexibles ...). 
La partie qui suit s’intéresse au passage des propriétés du polymère massique à celles 
des  films minces. Nous présenterons les premières expériences, mesures et interprétations qui 
ont mis en évidences une déviation de Tg dans des films minces.  
 
I-2-2-a  Du polymère massique au film mince 
Le comportement des chaînes de polymères en géométrie de films minces est loin 
d'être compris. Il dévie souvent des propriétés du volume avec parfois certains résultats 
contradictoires sur des systèmes semblables [27-30]. 
L’une des propriétés les plus importantes régissant le comportement d’un polymère est 
sa température de transition vitreuse. Une question se pose, donc, dans ce sujet: Comment se 
comporte la température de transition vitreuse d’un polymère quand nous passons du système 
massique à un film mince?  
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Nous allons dans les parties qui suivent essayer de donner des éléments de réponse à 
cette question en regardent de plus près la dynamique des chaines de polymère en dessous de 
Tg.  
i- Expérience des plaques de polymères en dessous de Tg 
Lorsque deux surfaces de polymères miscibles sont mises en contact à des 
températures élevées, l’adhérence se produit à l'interface et une charge mécanique est 
nécessaire pour séparer les surfaces. Une haute résistance peut se développer pendant le 
contact au-dessus de la transition vitreuse température (Tg) des polymères amorphes où la 
mobilité moléculaire est élevée. Si la force à l'interface se développe sous forme d’une loi de  
puissance en  (t
1/4
), le processus est dit à diffusion contrôlée, ou inter-diffusion,  ce qui a déjà 
été montré à la fois théoriquement [31-34] et expérimentalement [35-36].  En revanche, le 
soudage en dessous de Tg est entravé par la faible mobilité des chaînes et peu d'études ont été 
signalées en vertu de ces conditions. La mise en évidence d’une dynamique des chaines de 
polymère en dessous de la Tg massique a commencé avec les expériences faites par Boiko et 
Prud’homme [37] sur des plaques. Ils ont mis en évidence la possibilité de l'auto-collage par 
inter-diffusion de deux polymères amorphes tels que le PS et le 2,6-dimethyl 1,4-phenylene 
oxyde (PPO), même à une température aussi basse que 62°C (Tg-41°C) dans le cas du PS et 
90°C (Tg-126°C) dans le cas du PPO. La résistance à l'interface, après contact en dessous de 
Tg, se développe en  t
1/4
, comme pour la plupart des polymères au dessus de Tg, ce qui 
indique que le processus est toujours à diffusion contrôlée. Le réarrangement de surface à 
l'interface polymère/polymère indique qu’il existe une certaine mobilité moléculaire même à 






ii- Démouillage de films minces de polymère en dessous de Tg  
 
Un autre point important pour comprendre l’évolution de la Tg dans les films minces a 
été identifié lors d’études menées sur la mobilité des chaines de polymère dans les films 
ultraminces.  
 
 En effet Zhao et al. ont démontré que le comportement de mouillage de polymères 
peut changer radicalement selon l’épaisseur du film déposé sur le substrat : le polymère 
mouille la surface pour des films épais tandis qu’il démouille pour des films minces. [38].  
Reiter a mis en évidence ce point en étudiant des films minces de PS sur un substrat de verre. 
Il a montré que de tels films sont instables et peuvent démouiller le substrat [39]. En faisant 
des recuits successifs de films de PS de deux masses différentes (28k et 660k) à des 
températures inférieures à Tg, Reiter a observé par réflectivité des rayons X (RRX) une 
augmentation de l’épaisseur des films jusqu’à une valeur limite he. L’augmentation relative en 
épaisseur  Δh= (he-h0)/h0 est d’autant plus grande que h0 est petit (figure I-5). Il conclut que la 
densité électronique des films diminue par rapport à celle du « bulk ». Cette densité diminue 
avec la diminution de l’épaisseur du film. Il en a conclu que cette dernière cause une 
augmentation dans la mobilité des molécules du polymère et la diminution de la Tg puisqu’un 
démouillage peut se présenter à une température Tv inferieure à Tg pour les films d’épaisseur 
inferieure à Ree (End to end distance) (figure I-6).  Il a été suggéré que cela résulte d’un 
élargissement du nombre de sites inaccessibles à cause de la ségrégation des molécules 






                      Figure I-5                                                             Figure I-6 
Figure I-5 : Changement relatif maximum en épaisseur des films (normalisé par l’épaisseur 
initial) en fonction de l’épaisseur initial pour a) le PS 28k et b) le PS 660k. 
 
Figure I-6 : Tv : température à laquelle le diamètre des trous atteigne ~500nm après une heure de 
recuit en fonction de l’épaisseur du film pour a) le PS 28k et b) le PS 660k. Les traits discontinus 
indiquent la valeur de Tv pour des films épais à partir des références [41,42]. 
 
iii- Réduction de la Tg dans les films minces: premières expériences de Keddie  
La diminution de la Tg mise en évidence dans les travaux cités précédemment a été 
confirmée expérimentalement par des mesures directes de Tg. Les travaux de Keddie et al 
réalisés au début des années 90 font référence dans ce domaine [10]. Ils ont mesuré par 
ellipsométrie  la valeur de la Tg pour des films minces. La valeur de Tg est en fait marquée 
par la variation de la pente d’une variable ellipsométrique φ mesurée en fonction de la 
température. On peut donc tracer deux droites (figure I-7), dont la projection de leur 




Figure I-7 : données obtenues à partir d’un scan ellipsométrique. L’échantillon (Mw=2900K), d’épaisseur 
initiale 17.3 nm donne une Tg de 353K. Une épaisseur approximative est donnée dans l’axe droit. Ce scan 
a été fait à partir d’une radiation qui a une longueur d’onde de 387.5 nm et avec un angle d’incidence de 
80°. 
 
Le groupe a montré que la température de transition vitreuse Tg d’un film mince 
évolue en fonction de son épaisseur. Il a présenté une relation empirique reliant la température 
de transition vitreuse du film mince de PS à celle du « bulk » : 
  





               (Eq. I-2) 
Ils ont donc pu observer une diminution de la Tg du film quand son épaisseur diminue (Figure 
I-8). Le meilleur ajustement de la Tg mesurée a été obtenu à partir de la relation établie dans 
l’équation (Eq. I-2) pour les valeurs de                 K (100.65°C), A=3.2±0.6 nm et 
δ=1.8±0.2 (figure I-8). 
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Figure I-8: Evolution de  Tg en fonction de l’épaisseur du film mince de Polystyrène pour  trois masses 
moléculaires. Le trait continu représente le meilleur ajustement des résultats (sauf pour les deux films les 
moins épais) en utilisant l’équation (eq.I-1). (Triangle: Mw= 120K, cercle: Mw= 500.8K, carré : 
Mw=2900K) 
 
Pour expliquer cette diminution de la Tg. Il a été suggéré qu’à la surface libre du film 
vitreux, il existe une couche de comportement liquide « liquid-like » dont l’épaisseur 
caractéristique augmente avec l’élévation de température et diverge lorsqu’on s’approche de 
Tg. 
Outre l’épaisseur des films minces, nous décrivons maintenant les principaux 
paramètres qui peuvent influencer la Tg dans ces films.  
 
I-2-2-b Principaux paramètres influençant la Tg des films minces : 
i- Rôle des interactions interfaciales  
Les effets  interfaciaux  à la fois à la surface libre avec l'air et à l’interface avec le 
substrat sont primordiaux dans les films minces en raison du fort rapport surface/volume. 
[43]. De nombreux travaux ont porté à cet effet sur l'influence des interactions interfaciales 
dans l’évolution de la Tg.  
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Keddie et al. [10] ont observé une diminution progressive de la Tg avec une épaisseur 
de film (<100 nm) pour des films PS sur du  silicium traité HF avec une chute de plus de 25 ° 
C lorsque l'épaisseur est de 10nm. Un comportement similaire a également été observé pour 
les films de poly (méthacrylate de méthyle) (PMMA) déposés sur de l'or [44]. Pour expliquer 
une telle dépression de Tg,  il a été proposé l'existence d’une couche très mobile d'une faible 
densité à l'interface avec l’air, qui diverge lorsque la température est augmentée à partir d’une 
valeur en dessous de la Tg massique. Ce concept d'une couche superficielle très mobile a été 
mis en évidence aussi par des mesures de microscopie à force atomique réalisées par 
Kajiyama et ses collègues [45-46]. 
Fryer et al. [47] ont montré que la Tg des films minces de PS et de PMMA dépend 
fortement de l’épaisseur ainsi que l’énergie interfaciale entre le polymère et le substrat. Ils ont 
effectué des mesures de Tg en suivant la dilatation thermique en fonction de la température de ces 
deux polymères déposés sur un substrat d’OTS par RRX et ellipsométrie. Ils ont observé une 
déviation de la Tg par rapport à celle du polymère massique pour des épaisseurs inférieures à 
40nm. Cet écart augmente lorsque l’épaisseur du film diminue.  Pour des faibles énergies 
interfaciales, la Tg du film est plus faible que celle du polymère massique. Pour des énergies 
interfaciales plus importantes, cette Tg est plus grande que celle du polymère massique. Ils ont 
suggéré que la mobilité des chaines de polymère  près de l’interface augmente pour une faible 
énergie interfaciale et diminue pour une énergie interfaciale plus élevée. Pour une épaisseur de 
film de 22nm pour le PS et de 20nm pour le PMMA, ils ont constaté que la différence entre la Tg 
du film mince et celle du polymère massique (∆Tg=Tgfilm-Tgbulk) évolue linéairement avec γSL 
quelle que soit la composition chimique du polymère.  
Très récemment, Zhang et al. [48] ont observé la diminution de la Tg des films minces de 
PS déposés sur du Si avec une couche de SiO2 d’épaisseur variable lorsque l’épaisseur du film 
diminue. Ils ont montré que, pour une même épaisseur du film, la diminution de la Tg est plus 
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grande pour une épaisseur de couche de silice plus grande (figure I-9b). Ils ont suggéré que ceci 
est directement lié aux interactions de longue portée du potentiel de Van der Waals Φ(d)vdW 
(figure I-9a). Lorsque Φ(d)vdW est positif, le substrat favorise le mouillage du film en évitant tout 
contact avec l’air, ce qui donne lieu à des films relativement stables. Par contre, un Φ(d)vdW 
négatif favorise les contacts entre l’air et le substrat, ce qui mène à un film de PS sur SiO2 
beaucoup moins stable et mobile pour une certaine épaisseur de PS.  
 
(a)                                                                            (b) 
Figure I-9 : (a) Interactions de longue portée du potentiel de Van der Waals Φ(d)vdW en fonction de 
l’épaisseur du film de PS pour différentes épaisseur de couche de SiO2. (b) Atténuation de la Tg d'un film 
de PS de 16 nm d’épaisseur déposé sur du Si avec une couche de silice d’épaisseur variable. 
 
En conclusion, si la surface libre semble être responsable d’une diminution de la Tg dans 
les films minces, la nature et le traitement du substrat jouent également un rôle important sur la 
variation de la Tg via les interactions polymère/substrat. Selon leurs natures, les interactions vont 





ii-   Effet de l’isomérie 
Les chaînes de deux polymères de type méthacryliques de même structure chimique 
mais de stéréorégularité et conformation différente ne présentent pas la même Tg en masse. 
De plus ces deux polymères ne présentent pas  les mêmes interactions/conformations avec un 
substrat donné.  
Ainsi, Grohens et al. [49-51] ont étudié l’effet de la stéréorégularité sur l’évolution de 
la Tg dans les films minces. Les mesures de Tg pour des films d’i-PMMA déposés sur des 
surfaces de silicium ont donné des valeurs de Tg supérieures à la Tg massique du PMMA. 
Pour les films de s-PMMA, une diminution de Tg a été remarquée en diminuant l'épaisseur du 
film (figure I-10). Il a été suggéré que, selon la tacticité du PMMA, une forte corrélation 
existe entre la conformation du polymère, les interactions et la Tg à l’interface du 
polymère/substrat.  
 
Figure I-10: Evolution de la Tg en fonction de l’épaisseur du film pour le s-PMMA (triangle) et 
l’i-PMMA (carré) 
Noda et al. [52] ont également étudié la Tg de films de PMMA avec différents 
tacticités par spectroscopie FTIR en utilisant des cartes 2D représentant la réflexion et 
l’absorption en fonction de la température. Ces cartes ont été également utilisées pour étudier 
la dépendance de la température de la population des conformères pour trois stéréorégularités 
différentes de films minces de PMMA. Les polymères ont été déposés sur des substrats de 
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silicium recouvert d’or. Il a été observé que la réorganisation moléculaire du PMMA se 
produit même en dessous de la température de transition vitreuse [1].   
Plusieurs autres effets influençant la Tg ont été étudiés. Nous pouvons citer l’effet de 
la méthode de préparation des films minces et l’influence de la perte de solvant et la 
relaxation structurale [53-54], la ségrégation à l’extrémité des chaines [55-56], le rôle de la 
technique de mesure de la Tg et sa fréquence de mesure [57],… . 
 
I-2-2-c- Structuration des films minces 
Dans les expériences décrites précédemment, une Tg unique avait été mesurée dans un 
film mince de polymère. Plus récemment, la mise en évidence de différentes Tg selon la 
localisation de la mesure (plus ou moins éloignée des interfaces) dans un même film mince de 
polymère, a conduit à imaginer des modèles de deux ou trois couches [58-65]. Dans le modèle 
à deux couches, les segments en contact avec l’air augmentent la mobilité des chaînes 
polymères qui diminue la Tg. Dans le reste du film une Tg massique est classiquement 
mesurée [59,62,64]. Dans le modèle à trois couches, en plus des deux couches citées ci-
dessus, les interactions des chaînes polymères/substrat sont prises en compte [59]. Lors des 
études par PALS (spectroscopie d’annihilation des positrons), les épaisseurs des couches en 
interaction avec l’air et avec le substrat ont été estimées à 2 et 5 nm respectivement par 
DeMaggio et al. [59]. Jean et al. [66] ont trouvé par PALS, que la Tg des films de PS diminue 
de 19 °C lorsque la profondeur de pénétration des positrons est de 22 nm. Une diminution de 
57 °C a été observée lorsque la profondeur sondée est limité à 5 nm. Ceci montre qu’il existe 
un gradient de mobilité qui varie selon la profondeur sondée dans le film polymère. Une 
expérience très célèbre réalisée par Torkelson et al. en utilisant la technique de fluorescence 
[67] a consisté à marquer une fine couche de PS d’épaisseur h variable, déposée au dessus 
d’une autre couche de PS non marquée de 270 nm d’épaisseur. La couche non marquée est 
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choisie suffisamment grande pour obtenir un comportement «bulk». Ils observent une 
réduction de 32 °C de Tg de la couche en surface par rapport à la Tg du PS massique quand 
h=14 nm (figure I-11a et I-12c). En variant l’épaisseur de la couche marquée à la surface 
libre, la Tg diminue en diminuant l’épaisseur suivant l’équation  Eq. I-2 de Keddie (figure I-
11a). La Tg d’un film déposé directement sur un substrat est légèrement supérieure à Tg d’un 
film déposé à la surface libre d’un film épais (270 nm) de PS. Quand maintenant les auteurs 
gardent l’épaisseur de la couche supérieure constante à 14 nm et qu’ils font diminuer 
l’épaisseur de la couche basse en contact avec le substrat (figure I-11b), la Tg de la couche 
supérieure marquée reste indépendante de l’épaisseur du film jusqu’à une épaisseur totale de 
60 nm, puis augmente pour des épaisseurs inférieures. Pour une couche d’épaisseur < 25 nm, 
la Tg de la couche marquée est indiscernable du reste de film. 
D’autres résultats présentés sur la figure I-12 mettent en évidence l’existence d’un 
gradient de Tg dans un film mince à partir de la surface jusqu’au substrat. La réduction de Tg 
d’un film (36 nm) à trois couches d’épaisseurs 12 nm chacune, est de -4, -5 et -14 °C à partir 
de la couche la plus basse jusqu’à la couche supérieure respectivement. Il a été constaté aussi 
que plus l’épaisseur du film diminue (jusqu’à environ 25 nm), plus l’écart de Tg des 
différentes couches diminue. 
 
Figure I-11: a) Variation de Tg d’une couche fine de PS marqué d’épaisseur ‘h’ déposée au dessus d’une 
autre couche PS non marquée d’épaisseur 270 nm. b) Tg mesurée par fluorescence pour une couche mince 
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PS de 14 nm d’épaisseur (Losange) en fonction de l’épaisseur totale du film où l’épaisseur, h, de la couche 
intermédiaire est variable. Le trait continu est le fit (par l’équation empirique donnée par Keddie [10]) de 
la dépendance de Tg des films minces monocouches dopées par le pyrène. Le trait horizontal représente la 
valeur pour laquelle Tg – Tg (bulk) d’une couche de surface libre de 14 nm est indépendante de 
l’épaisseur de la couche intermédiaire [67]. 
 
Figure I-12: Tg – Tgbulk de la couche de PS marqué localisée à des positions précise dans le film de PS non 
marqué: a) 2 couches de 12 nm d’épaisseur, b) 3 couches de 12 nm (épaisseur totale de 36 nm) et c) une 
couche de 14 nm déposé sur un film non marqué de PS de 270 nm [67]. 
 
Par la même technique, Torkelson et al. [68] ont constaté que la vitesse de relaxation 
structurale du PMMA est réduite  d’un facteur de 2 à la surface libre et d’un facteur de 15 à 
l’interface du substrat de Silicium. Ils constatent aussi que la distribution des variations de Tg 
se propage sur plus de 100 nanomètres à l’intérieur du film. Cette épaisseur est plus grande 
que la valeur pour laquelle les surfaces et les interfaces affectent la température de transition 
vitreuse. Ils expliquent ceci par le fait que la Tg soit associée à de grands mouvements 
coopératifs des chaînes (processus de relaxation α), alors que les relaxations structurales dans 
le domaine vitreux soient liées à des échelles de mouvements plus locaux (processus de 
relaxation β). 
  
Beaucoup plus récemment, El Ouakili et al. [69-70] ont confirmé cette idée de la 
structuration des films minces. Ils ont montré par des mesures d’ellipsométrie multi-énergies, 
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que l’effet de traitement de surface du substrat influence grandement la structuration des films 
minces et par la suite sur la valeur mesurée de Tg. Ils ont observé que dans le cas de fortes 
interactions entre le polymère et le substrat, par le biais d’un traitement Piranha,  plusieurs Tg 
sont mesurées. Les auteurs ont attribué  cette existence de plusieurs Tg à une structuration de 
plusieurs couches dans le film. Au contraire,  dans le cas d’absence d’interactions fortes 
(traitement HF), ils ont mesuré une seule Tg qui est conforme à l’existence une seule couche 
(film plus homogène).   Cette constatation a été confirmée par les auteurs pour deux 
polymères : le PS et le i-PMMA (figure I-13).  
 
Figure I- 13 : Evolution de la Tg en fonction de l’épaisseur du film pour (a) le i-PMMA sur Si/Piranha (b) 
le i-PMMA sur Si/HF (c) le PS sur Si/Piranha (d) le PS sur Si/HF 
 
Nous avons vu dans cette première partie les études sur l’évolution de la Tg dans le 
polymère massique puis en film mince. Dans toute cette partie, le polymère était sans 
interaction avec le CO2. Dans le paragraphe suivant, nous abordons l’influence de l’exposition 
à du CO2 sous pression sur le polymère massique puis en film mince. Nous commençons par 
la présentation des différentes propriétés du CO2 dans l’état super critique. 
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I-3- Etude de polystyrène en interaction avec le CO2 
I-3-1- Propriétés du CO2 dans l’état super critique 
L'utilisation de fluides supercritiques (SCF), tel que le dioxyde de carbone (CO2) a 
récemment émergé comme une alternative écologique efficace à celle de solvants organiques 
toxiques dans la chimie des polymères [71-74]. Le dioxyde de carbone est considéré comme 
un solvant respectueux de l'environnement puisqu’il ne laisse pas de résidu liquide ce qui lui 
confère l’appellation de « green solvant ». 
Tous les corps purs peuvent se présenter sous la forme solide, liquide ou gazeuse en 
fonction des conditions de température (T) et de pression (P). Dans le diagramme de phase 
d’un corps pur, les régions correspondantes à ces trois états sont séparées par les courbes de 
changement d’état concourantes au point triple, point où les trois états de la matière 
coexistent. Par ailleurs, dans la présentation simple P/T (figure I-14), la courbe d’équilibre 
entre le liquide et le gaz se termine en un point appelé point critique. Au-delà de ce point 
critique, c'est-à-dire à une pression et à une température supérieure à celles critiques, une 
seule phase existe : le domaine supercritique, domaine monophasique entre le gaz et le 
liquide. D'un point de vue pratique, les paramètres supercritiques du CO2 sont Tc= 31 ° C, 
Pc= 73,8 bars.  
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                                  Figure I-14 : digramme de phase du CO2 [75] 
Les propriétés des FSC sont intermédiaires entre celles d'un liquide et d’un gaz 
(tableau I-2). Par exemple, les FSC peuvent avoir des densités similaires à celles des liquides 
tandis que, dans le même temps, ils ont des viscosités et des coefficients de diffusion 
similaires ou proches de ceux d’un gaz.    
 Masse volumique (g.cm
-3
























Tableau I-2: Comparaison des propriétés d’un gaz, fluide supercritique et liquide [76] 
 Les propriétés des SCF peuvent être facilement ajustées. Par exemple, comme le 
montre la figure I-15, la densité du CO2 peut être changée d’une densité d’un gaz à celle d’un 
liquide avec de très faibles variations de P et/ou T puisque les FSC sont fortement 
compressibles. La capacité d'ajuster la densité d'un FSC par de petits changements dans P et T 





Figure I-15: la densité du CO2 en fonction de sa Pression [78] 
Les conditions supercritiques sont donc assez faciles à obtenir. Cependant, 
l’inconvénient majeur du CO2 supercritique pour les polymères, c'est qu’une catégorie limitée 
de polymères appelés «CO2-phile », tels que les polymères hautement fluorés ou à base de 
silicone, peuvent y être dissouts sous des conditions relativement modérées (T <100 ° C et P 
<50 MPa). Par conséquent, dans de nombreux cas, il est nécessaire d’utiliser des pressions 
très élevées [79] ou des matériaux CO2-phile coûteux. Cela impose une restriction sévère à 
l'utilisation généralisée de CO2 supercritique.  
Depuis les années 1980, les chercheurs ont essayé de dépasser cette restriction dans 
l’utilisation des fluides supercritiques en général et du CO2 supercritique en particulier. 
Compte tenu de leurs propriétés avantageuses par rapport aux solvants classiques (non 
toxique, non inflammable et pouvant facilement être séparés et recyclés), leurs applications 
ont été élargies afin d'inclure la réaction et la transformation des polymères et des 
biomolécules [80], l’extraction et l’imprégnation [81-84], la plastification [85], le moussage 
[86], les revêtements [82], le développement [87], le séchage, et le décapage de films de 
résine photosensible dans la lithographie [88-89] ou non solvant pour la production de 
matériaux poreux, d'aérogels et des particules [79,90]. 
Nous faisons maintenant un bilan non exhaustif d’études faites sur l’influence de 
l’exposition de polymères à du CO2-sc.  
I-3-2-Etude de polymères massiques exposés 
Nous présentons dans cette partie quelques éléments important dans la littérature sur 
l’étude des polymères massiques exposés au CO2. Nous commençons par une brève 
présentation de quelques modèles qui ont été élaborés pour décrire les mélanges 
47 
 
polymère/CO2. Nous passons ensuite aux phénomènes les plus constatés tel que le gonflement 
des polymères massiques ainsi que l’hystérésis entre la sorption et la désorption et nous 
finirons par le phénomène de plastification et de la réduction de Tg. 
I-3-2-a- Solubilité et sorption du CO2 dans un polymère 
Dans les dernières décennies, un certain nombre de modèles ont été créés pour décrire 
le mélange gaz-polymère à l'équilibre. L’article de revue écrit par Kirby et McHugh est 
recommandé pour une compréhension globale du comportement thermodynamique des 
systèmes polymère/CO2 [91].  
Un modèle simple qui a été utilisé est le modèle de sorption bi-modale ou encore  
« dual mode sorption ». Dans ce modèle, la sorption isotherme du CO2 dans les polymères 
suit des différentes dépendances à la pression en dessous et dessus de la température de 
transition vitreuse. Elle se déroule en deux modes: le mode de dissolution obéissant à la loi de 
Henry au dessus de Tg et le mode d'adsorption obéissant à l'équation de Langmuir au dessous 
de Tg [92-95]. Toutefois, ce modèle reste d'utilité limitée pour l'extrapolation à haute pression 
et température.  
L'équation d’état de Sanchez-Lacombe [96-99] présente un autre modèle, qui est peut-
être le plus largement utilisé pour décrire la solubilité du CO2 dans les polymères [100-104] 
en raison de sa simplicité, son sens physique et la possibilité d'étendre son utilisation à des 
hautes températures et pressions. Contrairement à la loi de Henry qui prédit une relation 
linéaire entre la solubilité et la pression de saturation, le modèle de Sanchez-Lacombe peut 
corréler les données thermodynamiques avec une meilleure qualité dans une gamme plus 
large de pression. Ce modèle est particulièrement pertinent dans la corrélation des mélanges 
contenant des molécules de tailles très différentes [105]. Bien que l'équation d'état de 
Sanchez-Lacombe puisse très bien expliquer la solubilité du CO2 dans les polymères, sa 
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capacité d'extrapoler à d'autres températures doit encore être testée. Plus de détails sur ces 
règles de mélange figurent dans le document original de Sanchez [99] et dans d'autres 
documents de modélisation de cette équation [106-107].   
Une autre théorie dominante pour décrire le comportement de phase polymère/Fluide 
supercritique est la « Statistical Association Fluid Theory » [91, 108]. Cette équation d'état est 
beaucoup plus complexe que celle de Sanchez-Lacombe, mais elle a l'avantage de pouvoir  
tenir compte explicitement des interactions spécifiques tels que les liaisons hydrogène entre 
les segments de molécules du polymère et d'autres segments ou molécules du soluté. 
Tous ces modèles ont été utilisés pour l’étude des mélanges polymère/CO2. Dans le 
paragraphe qui suit, nous allons présenter un phénomène qui découle de ce mélange, à savoir 
le gonflement des polymères massiques exposés au CO2.  
I-3-2-b- phénomène de gonflement et hystérésis entre la sorption et la 
désorption du CO2 dans les polymères massiques 
Les premiers travaux sur l’interaction de fluides supercritiques avec des polymères ont 
principalement concerné l’étude de l’interaction de polymères massiques avec ces fluides. Les 
principales études ont concerné le gonflement des polymères, la sorption du CO2-sc dans les 
polymères et l’hystérésis entre la sorption et la désorption du CO2 dedans. 
S. H. Chang et al. [109] ont étudié le gonflement et la sorption du CO2 dans divers 
polymères vitreux et caoutchouteux à des pressions allant jusqu’à 300 bars. La figure suivante 
(figure I-16a) montre le gonflement d’un «bulk» de deux polymères différents à savoir PS 




(a)                                                                             (b) 
Figure I-16 : a) Gonflement d’un polymère vitreux (PS) et d’un polymère cristallin 
(PET). b) Sorption  isotherme du PIB et du PMMA. 
Nous y remarquons que le gonflement se fait d’une manière linéaire jusqu’à 100bars 
puis se stabilise quand on dépasse cette pression. Ces auteurs ont aussi remarqué que le 
gonflement de ces deux types de polymères est beaucoup plus faible que celui des polymères 
caoutchouteux. En effet l’augmentation relative de volume ne dépasse pas 12% dans ce cas 
contre plus de 100% pour des polymères caoutchouteux comme le SR (Silicone Rubber). Ils 
ont aussi tracé l’isotherme d’absorption du CO2 pour deux autres polymères (PIB et PMMA) 
comme le montre la figure suivante (figure I-16b). 
Pour le PIB (polymère caoutchouteux), l’absorption de CO2 se fait d’une manière 
linéaire avec un petit saut brusque vers 75 bars à 308.2K. Mais l’effet le plus impressionnant 
de cette étude réside dans le fait que l’absorption du CO2 par le PMMA (polymère vitreux) est 
plus grande que dans le PIB. Ceci est contradictoire avec ce qu’ils ont remarqué 
précédemment. Ils ont attribué ce comportement anormal (grande absorption du CO2 dans le 
PMMA) à la meilleure compatibilité des molécules de ce gaz (CO2) avec le PMMA qu’avec 
le PIB (interaction π favorable). 
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J. Mi et al. [110] ont développé un modèle théorique pour mieux comprendre le 
comportement gaz/polymère. Ce modèle consiste lui aussi à étudier le gonflement du 
polystyrène atactique (aPS) en bloc en fonction de la pression. Leurs résultats théoriques sont 
similaires à ceux de l’expérience de Pantoula et al [111] ; le gonflement est relativement 
faible et ne présente pas de maximum en fonction de la pression (figure I-17). 
 
 
Figure I-17: Comparaison entre les résultats calculés et les données expérimentales du gonflement induit à 
T=373K pour des pressions jusqu’à 300bar 
Conforti et Barbari [84] ont analysé thermodynamiquement l’absorption et l'hystérésis 
de désorption du gaz dans les polymères vitreux. Ils ont expliqué l’existence de l’hystérésis 
par la présence d’un volume inoccupé qui augmente entre l’avant et l’après exposition au 
CO2. Kamiya et al. [112] ont mesuré la sorption et les volumes molaires partiels de gaz 
organiques dans les polymères caoutchouteux (figure I-18). Ils ont confirmé l’idée précédente 
en traçant pour un même polymère l’hystérésis de sorption/désorption et l’évolution du 
volume de dilation lors de la sorption et la désorption. Le groupe a trouvé que  cette évolution 
présente aussi une hystérésis qui confirme l’hystérésis entre la sorption et la désorption du 




Figure I-18: (a) Données d’absorption et désorption qui illustrent l’hystérésis observé dans le système 
CO2/polycarbonate à 35°C. (b) Volume de dilatation qui confirme l’hystérésis observé dans le même 
système 
Vu que les études précédentes ont été principalement concentrées sur la perméabilité 
des membranes, des pressions relativement basses de moins de 100 bars ont été utilisées. 
Dans le traitement des polymères par des fluides supercritiques, il est nécessaire d'opérer à 
des pressions beaucoup plus élevées pour augmenter la solubilité du polymère ou sa 
plastification.  
Dans le paragraphe suivant nous présentons ce dernier phénomène (plastification du 




I-3-2-c- Phénomène de plastification et évolution de la Tg dans les polymères 
massiques exposés à du CO2  
Le CO2-sc est un agent plastifiant efficace en raison de ses propriétés de fluide. Sa 
densité proche de celle d’un liquide, sa diffusivité élevée et son faible poids moléculaire font 
qu’il peut être soluble dans une variété de polymères [113-115].  
Le CO2-sc se comporte comme un plastifiant typique de faible poids moléculaire, mais 
sa concentration peut être adaptée de manière sélective en commandant la pression. Ce 
phénomène est appelé la plastification par gaz induit. La plastification par gaz induit permet à 
un polymère vitreux d'abord de démontrer les propriétés flexibles associées avec un état 
caoutchouteux ou liquide. En abaissant la Tg et réduisant la viscosité, de nouvelles fenêtres de 
traitements peuvent être disponibles pour le polymère plastifié qui non seulement réduit les 
coûts d'énergie, mais aussi améliore l'efficacité du processus [116].  
Les effets spécifiques de la grande solubilité du CO2 sur la plastification de polymères 
sont présentés dans la figure I-19 [117]. 
 
Figure I-19 : Exemple de transition verre-caoutchouc pour un polymère dans le CO2 
En général, la plastification d'un polymère amorphe par CO2sc présente trois régions 
distinctes comme le montre la figure I-19. Dans la région I, le gonflement de la matrice 
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polymère par un gaz dissous diminue considérablement Tg. Cette baisse de la Tg peut se 
produire même avec de petites concentrations de CO2 dans la matrice (1-5% en masse) [118]. 
Dans la région II, une Tg constante est observée à des températures nettement inférieures à 
celle de la substance pure, Tg0. Une pression hydrostatique importante générée pour 
augmenter la solubilité du CO2  domine dans la région III là où la Tg remonte tout en restant 
inferieure à Tg0 [117]. 
Condo et Johnston quant à eux, ont observé des réductions allant jusqu'à 100 ° C dans 
la transition vitreuse induite par le CO2  du PMMA comme le montre la figure I-20 [119]. Un 
autre groupe, Wissinger et Paulaitis, a observé le même phénomène sur du PMMA et du PS 
[120,121]  
 
Figure I-20 : Température de transition vitreuse du PMMA en fonction de la pression du CO2 [119] 
Une application qui découle de ces travaux est la possibilité de souder ou de faire 
adhérer deux polymères hétérogènes totalement immiscibles par exposition à des fluides 
supercritiques. Dans ce sens, X. Wang and I. C. Sanchez [122] ont montré que cela est 
possible car le fluide peut agir comme un solvant commun et promouvoir l'interpénétration 
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entre les chaines des deux polymères. Ils ont aussi montré que cela accroît également la 
mobilité des chaînes à l’interface, ce qui contribue à la « soudure » des deux polymères. 
Comme dans la première grande partie, après avoir présenté les études faites sur les 
polymères massiques en interaction avec le CO2. Nous passons dans la partie suivante aux 
études faites sur les films minces exposés au CO2-sc. 
I-3-3 Etude de polymères en films minces exposés à des 
fluides sous pression 
Depuis les années 1990, un grand nombre de chercheurs s’intéresse aux 
nanotechnologies. En effet cette tendance a été imposée par la nécessité d’augmenter les 
capacités de stockage des informations sur les supports d’ordinateurs ainsi que les vitesses 
d’exécution des processeurs. De ce fait les matériaux massiques ont cédé la place à des 
matériaux dont au moins une des dimensions est de taille nanométrique. Les films minces de 
polymère en sont un bon exemple. Il n’est donc pas étonnant que la combinaison des 
avantages des fluides supercritiques d’une part, et les nombreuses applications des films 
minces de polymères d’autre part, aient motivé l’étude de l’interaction entre les films minces 
de polymère et les fluides supercritiques. 
De ce fait,  plusieurs techniques expérimentales telles que la réflectivité des neutrons 
[128-133], la Microscopie à Force Atomique (AFM) [123,124], la réflectivité  des rayons X 
(RRX) [125], l’éllipsométrie [126], la microscopie électronique à transmission [124] et la 
diffusion des rayons X à petit angle (SAXS) [127] et d’autres encore, ont été employées pour 
remonter à l’interaction et le changement des propriétés physiques de films minces de 
polymère exposés à du CO2 supercritique. Les points les plus suivis sont : la variation de 
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l’épaisseur des films minces et le gonflement anormal, la localisation du CO2 dans les films 
minces,  et l’évolution de la Tg après exposition à du CO2 en pression.  
Nous allons dans ce qui suit présenter les principaux résultats qui découlent de ces 
études.  
I-3-3-a- Gonflement anormal des films minces de polymère et interprétations  
Un maximum anormal dans le gonflement du film mince supporté a été couramment 
observé dans les régions de pression où le CO2 présente une grande compressibilité et  une 
fluctuation de densité figure I-21a [123]. Ce gonflement est qualifié d’anormal en raison de 
son importance par rapport à l’épaisseur du film. 
 
(a)                                                                              (b) 
Figure I-21 : (a) La fluctuation de densité du CO2 calculée en utilisant l’équation d’état pour 4 pressions 
différentes proche du point critique  (b) Diagramme de phase schématique du CO2 près du point critique. 
Le point critique est notée CP et le cercle ouvert indique les conditions de température et de pression du 
CO2  utilisées dans l’étude de Koga et al. [123] 
Ce gonflement anormal a été rapporté dans plusieurs études portant sur plusieurs 
polymères, y compris dans le PS [123,125,128-133], le PMMA [129,134], le polybutadiène 
(PB) [129] et le copolymère statistique de styrène-co-butadiene (SBR) [129-130]. En 
revanche, pour le gonflement du polymère en masse, il n'a jamais été signalé qu’il présente un 
56 
 
tel comportement. La figure I-22 présente une comparaison typique entre les isothermes de 
gonflement d’un échantillon de PS en couche mince et en polymère massique en interaction 
avec du CO2. Le gonflement anormal se produit sur la ligne de fluctuations de densité (« ridge 
of density fluctuation ») dans le diagramme de phase du CO2, qui est une ligne continue qui 
sépare les régions de type liquide et de type gaz dans la zone supercritique comme le montre 
la figure I-21b [123,129]. En général, plus on s’approche du point critique, plus la 
compressibilité de CO2 fluide devient évidente, et par conséquent plus le gonflement est 
important. Par exemple, dans la figure I-22, le maximum de gonflement qui apparaît à 50°C à 
plus haute pression est plus petit et plus large que celui à 36°C. Il a été également montré que 
le gonflement dans les couches minces pourrait dépasser celui dans les polymères en masse 
dans les régions à haute pression et compressibilité [129,134,135]. Dans le même sens, Yuan 
Li et al. [136] ont comparé le gonflement des films minces de PS de leurs travaux avec le 
gonflement du PS massique des travaux de Chang et al. [109] et Zhang et al. [104] à 35 et 
50°C. Ils ont trouvé que le gonflement des films minces est supérieur à celui du « bulk » par 
1% pour les pressions inférieures à celles du maximum du gonflement anormal. Par contre, le 
gonflement est beaucoup plus important lorsqu’on s’approche du point critique. 
 
Figure I-22 : Comparaison des isothermes de gonflement entre film mince de PS deutéré et le 
polymère (PS) en masse en CO2  [129] 
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Koga et al. [129,130] ont également constaté que l’apparition d'un gonflement anormal 
peut être reliée au rayon de giration du polymère (Rg). Lorsque le rapport de l'épaisseur du 
film sur Rg est supérieur à 10, le film présente un comportement très proche de celui du 
polymère en masse. En d'autres termes, la dilatation anormale est un effet de surface qui 
s'étend sur une distance de seulement ~10Rg. Pour une distance inférieure à 3Rg, l'effet est 
plus prononcé. Les auteurs ont également montré que la dilatation anormale est un 
phénomène universel quel que soit le choix du polymère, et l'étendue du gonflement sur la 
ligne de fluctuation de densité est plus lié à l'élasticité du polymère qu’au paramètre de 
solubilité lui-même [129,137]. Ce résultat indique clairement le rôle de la compressibilité de 
CO2 dans le gonflement anormal du polymère. Au-delà de la ligne où la fluctuation de la 
densité peut être ignorée, l'affinité de CO2 pour le polymère reprend un rôle très important 
dans l’évolution de l’épaisseur du film. Le facteur de gonflement du PMMA continue à 
augmenter jusqu'à 45% à la pression de 70 MPa et la température de 36°C, alors que pour 
d'autres polymères il chute sur un plateau [129]. Les auteurs expliquent ce gonflement 
anormal par une amélioration de la solubilité du dioxyde de carbone, en raison d'un 
changement de sa densité le long d’une ligne matérialisant la "ligne des fluctuations de 
densité". Près du point critique, les fluctuations thermiques microscopiques des molécules de 
CO2 deviennent fortement corrélées. Des domaines dynamiques de taille différente, 
conduisent à grande échelle  à des fluctuations de densité cohérente [138]. Il est  suggéré que 
les isothermes de gonflement dépendent de la densité loin des conditions de crêtes, et 
dépendent des fluctuations de densité quand on s’approche de ces conditions  [128-
130,133,137,139-140].  
          Sirard et al. [134] ont mis en évidence l’existence de ce maximum de gonflement dans 
les films minces de poly (méthacrylate de méthyle) (PMMA) déposés sur du silicium. Il a été 
observé par ellipsométrie spectrométrique in-situ. Les auteurs expliquent ce comportement 
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par une séparation de phase en domaines riches en CO2 et d’autres riches en PMMA dans le 
film. Un mécanisme de décomposition spinodale (formation de micro-bulles) pourrait 
expliquer ce phénomène à la faveur d’une augmentation de la compressibilité isotherme du 
CO2. En fait, cette dernière présente un maximum autour de la pression critique qui est 
connue pour jouer un rôle clé sur la stabilité de phase [141].  
I-3-3-b- Localisation du CO2 dans les films minces 
Tout comme pour les interprétations du gonflement, la localisation du CO2 dans les 
films minces exposés et gonflés au CO2 est un sujet qui fait toujours débat.  
Koga et al. [130] ont confirmé par les résultats de la réflectivité de neutrons qu’il 
s’agit de l’absorption du CO2 par le film mince et non pas de l’adsorption d’une couche 
liquide de CO2 à la surface et/ou à l’interface. Par contre, Wang et Sanchez ont montré à 
l’aide d’un calcul théorique que dans tous les cas, il s’agit d’un phénomène d’adsorption de 
CO2 liquide à la surface et non pas absorption de CO2 par le polymère: l’adsorption de surface 
pour une surface attractive est proportionnelle à la compressibilité du fluide [142]. En 
revanche, Yuan Li et al. [136] ont montré que αm (gonflement de la couche du milieu la plus 
volumineuse) dans un modèle comprenant 3 couches (couche CO2/polymère, couche de 
polymère massique et couche polymère/substrat),  présente un max de gonflement anormal 
qui est compatible avec le comportement de tout le film. Cela leur permet de conclure que le 
gonflement anormal du film ne peut pas être expliqué que par l’excès d’adsorption du CO2 à 
l’interface (couche CO2/polymère et couche polymère/substrat), mais aussi un grand rôle est 
attribué au gonflement de la couche massique du polymère. Toutefois, Sirard et al. ont 
contredit la plupart de ces interprétations en expliquant, à partir de leurs analyses [77], que le 
gonflement ne peut pas être causé par un seul des éléments suivants : l’excès d’adsorption de 
CO2 sur la couche de surface du polymère, la sorption du CO2 dans la couche massique du 
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polymère et l'interaction du CO2 avec le substrat. Pour le premier point, par exemple, ils ont 
expliqué que le gonflement anormal ne peut pas être expliqué par l’adsorption d’une couche 
de CO2 car sinon on aurait un gonflement anormal absolu similaire pour toutes les épaisseurs 
de films, ce qui n’est pas le cas [134]. 
Dans le paragraphe suivant, nous présentons les rares travaux qui traitent l’influence 
du CO2 sur la Tg des films minces.  
I-3-3-c- Influence du CO2 sur la Tg des films minces 
Bien qu'un certain nombre d'études aient été publiées sur l’évolution de la Tg dans les 
films minces de polymères, peu de recherches ont été faites sur l’influence du CO2 sur cette 
dernière. En effet, vu l’évolution et la multiplication des utilisations des films minces en 
interaction avec le CO2, il est intéressant d'explorer l’effet de l’exposition à du CO2  sur la Tg 
des films minces. 
Pham et al. ont utilisé l’ellipsométrie à haute pression pour étudier l’évolution de la 
transition vitreuse en fonction de l’épaisseur de films  minces de PMMA [143] et de PS [144] 
sur  substrat de silicium oxydé (SiOx/Si), ainsi que les effets de la température et de la 
pression de CO2. Les résultats sont représentés pour le PS dans la figure I-23. Une 
dépendance de Pg en fonction de l’épaisseur du film est clairement observée dans les deux 
polymères. Comme le film devient plus mince, la pression requise pour induire la 
dévitrification diminue, suivant une tendance très similaire à la réduction de la Tg en fonction 
de l’épaisseur couramment observé dans les films minces (figure I-23). En particulier, 
l'introduction du CO2 modifie considérablement la Tg du PMMA/SiOx/Si en film mince. En 
l’absence de CO2, ce dernier présente une augmentation dans la valeur de la Tg en film mince 
par rapport à celle du polymère en masse dans les conditions ambiantes en raison de la forte 
interaction entre le PMMA et le substrat [44,145]. Sous CO2, une diminution de la Tg est 
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observée. Trois effets possibles ont été proposés pour expliquer cette déviation de la Tg: i) la 
plastification du PMMA induite par le CO2 grâce à l'interaction avec les groupes carbonyles 
dans les chaînes, puis l'affaiblissement de l’interaction PMMA/SiOx; ii) une couche adsorbée 
de CO2 près de la surface de silicium atténuerait l’influence des interactions 
polymère/substrat. La concurrence du CO2 à interagir avec les groupes hydroxyles sur le 
substrat, limiterait  le nombre de liaisons hydrogènes entre le PMMA et les groupes 
hydroxyles ; iii) une forte adsorption du CO2 sur la surface du film mince, comme expliqué 
précédemment dans les isothermes de gonflement anormal. Tous ces effets, rassemblés, 
encouragent la transition vitreuse à se produire à des pressions plus faibles avec la diminution 
de l'épaisseur du film. Les mêmes observations de diminutions de la Pg en fonction de 
l’épaisseur du film ont été mises en évidence par Meli et al. [146]. 
 
Figure I-23: a) Pg de films minces de PS en fonction de l’épaisseur. b) Valeurs du couple (Tg, Pg) 




Des mesures directes de Tg ont été réalisées par Yang et al. [147,148] sur des films 
minces de PLGA exposés ex-situ à différentes pressions de CO2. Ils ont mesuré la Tg par 
AFM en utilisant la méthode de l’implantation des nanoparticules d’or sur la surface de film 
mince [149,150]. En fait, dans cette technique, à chaque température, l’AFM est utilisé pour 
mesurer la valeur de l’enfoncement des nanoparticules d’or dans le film. Une Tg (qui n’est 
autre que la température de mesure) est attribuée à la couche surfacique d’épaisseur égale à 
l’épaisseur de l’enfoncement de la nanoparticule d’or. Les auteurs ont remarqué que 
l’épaisseur de l’enfoncement de la nanoparticule dans les films exposés est dépendante de la 
pression d’exposition et de la température de mesure. Ils ont observé que pour une même 
température de mesure, plus la pression d’exposition est grande, plus l’épaisseur 
d’enfoncement de la nanoparticule est grande. Ils ont conclu que la Tg de surface diminue 
fortement avec la pression d’exposition des films. 
 
I-4 Conclusions, controverses et positionnement du 
sujet 
A l’issue des cette étude bibliographique, nous remarquons que, malgré le grand 
nombre de travaux dédiés à ce sujet, les points de controverses sont nombreux!  
Pour l’étude des films minces sans interaction avec le CO2, les résultats ne sont jamais 
unanimes surtout en ce qui concerne d’une part l’évolution de la Tg des films minces de PS 
(diminution, augmentation, pas d’évolution) et d’autre part l’interprétation des résultats liés à 
l’évolution de la Tg (localisation de la Tg mesurée par différentes techniques, effets 
dominants sur l’évolution de la Tg : effets de surface, interactions à l’interface, épaisseur du 
film,  effet de confinement, ...). 
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Concernant l’étude des films minces en interaction avec le CO2, nous avons pu 
constater l’intérêt qui a été porté au gonflement dû à l’absorption du CO2 dans les films 
minces. La quantité de CO2 absorbée en fonction de la pression est alors déterminée. La 
nature et la cause du gonflement anormal ainsi que la localisation du  CO2 dans le film reste 
un sujet qui fait débat (excès de CO2 à la surface du film,  excès de CO2 à l’interface avec le 
substrat, distribution homogène de CO2 dans tout le film,…). 
Toutefois, il n’y a pas eu, à notre connaissance, d’études relatant ce qui se passe dans 
le film lors du retour à pression atmosphérique par dépressurisation du CO2. Nous avons 
également remarqué l’absence de travaux qui étudient comment la Tg de polymères en  films 
minces est affectée par l’exposition à du  CO2. 
Ce travail de thèse s’est concentré sur le rôle du confinement dans des films ultra  
minces de PS sur l’évolution de : 
i- la densité de ces films en fonction de leur épaisseur par différentes techniques 
d’une part.  
ii- la Tg de films minces en analysant les résultats obtenus sur les mêmes films par 
différentes techniques de mesure d’autre part. 
Nous montrons grâce à cette étude les avantages et inconvénients de chaque 
technique ; ce qui nous permet d’appréhender les raisons des possibles divergences 
d’interprétation lorsque les études sont menées par une seule technique. 
Après une étude très détaillée du comportement des films minces de PS dans des 
conditions normales, nous abordons  dans une autre partie importante de ce travail le 
comportement de films ultra minces de PS exposés à du CO2. L’étude est motivée par  la 
possibilité de suivre l’évolution de l’épaisseur du film en fonction de la pression de CO2 par 
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des mesures in-situ de réflectivité des rayons X (RRX) faites au rayonnement synchrotron 
(ESRF ligne ID10B). Cette étude nous a permis de quantifier la quantité de CO2 qui reste dans 
le film à l’aide du calcul des profils de densité électronique avant et après exposition.  
Finalement dans une dernière partie nous abordons l’étude ex-situ du gonflement des 
films minces en fonction de la vitesse de dépressurisation de la cellule de CO2 ainsi que la 
cinétique de retour à l’équilibre des films gonflés. En outre, nous montrons comment évolue 
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II-1 Introduction  
Ce chapitre est composé de deux grandes parties principales : Nous consacrerons la 
première partie à la conception des films minces de polystyrène et la deuxième partie à la 
description des méthodes de caractérisation utilisées dans ce travail de thèse.  
II-2 Généralités sur la fabrication des films minces 
de polymère 
Notre étude ayant porté sur les films de Polystyrène, nous commençons ici par la 
présentation du polystyrène puis nous décrivons les étapes de fabrication des films minces. 
II-2-1 Matériau utilisé : Le Polystyrène   
Le polystyrène est un polymère vinylique. Structurellement, c'est une longue chaîne 
hydrocarbonée, avec un groupe phényle attaché sur certains atomes de carbone (figure II-1). 
Le polystyrène est fabriqué par polymérisation radicalaire, à partir du monomère styrène. Le 
polystyrène atactique a des groupes phényles attachés de façon aléatoire d'un côté ou de 
l'autre de la chaîne principale.  
  
Figure II-1 : Le polystyrène 
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Le polystyrène atactique est vitreux à température ambiante. La température de 
transition vitreuse pour des masses moléculaires élevées est environ 100 °C. Sa masse 
volumique est égale à 1,06 g/cm
3
 et la masse molaire du monomère (Styrène) est 104 g/mole. 
Le polystyrène utilisé dans cette étude provient de « Polymer Source Inc » (Montréal-
Canada). Les masses molaires et indices de polydispersité du PS dont nous disposons pour 
notre étude sont regroupés dans le tableau II-1 : 
Référence  Mw (g/mole) Mn (g/mole) I =Mw/Mn 
P5157-S 136500 130000 1.05 
P5712-S 205000 221000 1.08 
P8597-S 610000 781000 1.28 
 
Tableau II-1 : Masses molaires et indices de polydispersité des polymères utilisés 
      
Le polystyrène Mw =136500 g/mole est celui que nous avons utilisé principalement 
pendant cette thèse.   
Dans ce qui suit, nous allons décrire les différentes étapes de la fabrication des films 
minces. Nous commencerons par la présentation des différents traitements de surface utilisés 
pour le nettoyage des substrats sur lesquels nous avons déposé nos films.  
II-2-2 Nettoyage des plaquettes de silicium : traitement de 
surface du substrat  
Les substrats utilisés sont des wafers de silicium intrinsèques (non dopés). 
Initialement, les wafers mesurent 76.2 mm de diamètre, ~400μm d’épaisseur avec une seule 
face polie d’orientation cristalline (100). Ce type de support est actuellement le plus utilisé 
pour ses propriétés particulières (conductivité, réflectivité, planéité à l’échelle sub-
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nanométrique…). Le silicium s’oxyde naturellement : une couche de dioxyde de silicium 
d’environ 1.5 nm d’épaisseur recouvre le silicium. Pour obtenir une meilleure transmission en 
RRX et ellipsométrie, nous utilisons des substrats de Si dont la taille est d’au moins 2x2 cm2. 
Ces wafers présentent souvent des impuretés à leur surface (contaminants organiques, 
particules métalliques,...) si bien qu’il est important d’effectuer un traitement pour les 
nettoyer.  
II-2-2-a Nettoyage à l’éthanol et l’UV-Ozone : 
Dans cette procédure de nettoyage, les substrats de Si sont immergés dans de l’éthanol 
et puis placés dans un bain à ultrasons 5-10 min ce qui permet de retirer les pollutions de 
tailles micrométriques et une grande partie des contaminants organiques. Après cette 
procédure, les morceaux de silicium sont séchés puis irradiés sous UV-Ozone pendent 10 min. 
Cette méthode consiste à exposer la surface à nettoyer sous un rayonnement Ultra-violet (UV) 
de longueur d’onde 254 nm, en présence d’un flux d’oxygène et de vapeur d’eau. Ceci donne 
lieu à la formation d’un oxygène radicalaire. Ce dernier oxyde la majorité des composés 
organiques en cassant les liaisons chimiques. La présence d’une atmosphère humide favorise 
la formation des radicaux OH
.
, qui peuvent se greffer à la surface du silicium. 
Il existe également des nettoyages des substrats par voie humide très utilisés comme 
les traitements Piranha et HF que nous allons décrire.  
II-2-2-b Traitement piranha  
Le mélange piranha est un mélange variable d’acide sulfurique (H2SO4) et de 
peroxyde d'hydrogène (H2O2). Il sert à produire l’acide peroxysulfurique. Ce dernier est un 
acide oxydant très fort. Il permet d’activer la surface du substrat et de la nettoyer des résidus 
organiques. Une fois le matériau immergé dans la solution piranha, le processus de 
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dégradation des contaminants organiques (principalement les carbohydrates) s’effectue en 
plusieurs étapes :  
- 1
ère
 étape : l’acide sulfurique élimine l’eau présente à la surface du wafer. Cela se produit 




 étape : elle consiste à convertir le peroxyde d'hydrogène en un oxydant suffisamment 
agressif pour dissoudre le carbone. Il s’agit d’une déshydratation énergétiquement favorable 
du peroxyde d'hydrogène pour former des ions hydronium, des ions bisulfate, et, 
transitoirement, des radicaux oxygène: 




 + O’  
- 3
ème
 étape : le radical oxygène, extrêmement réactif, permet à la solution piranha de 
dissoudre les atomes de carbone qui présentent une grande stabilité. Cela se réalise par 





 étape : une réaction en chaîne se produit, dans laquelle une réaction du radical oxygène 
initie la propagation de réactions à une longue portée affectant d’autres atomes de carbone. 
Au final, la surface de silice, débarrassée de ses contaminants et oxydée se trouve 
enrichie en groupement hydroxyles OH (ou groupements silanols) en surface (figure II-2) 
rendant la surface très hydrophile et réactive. En effet, ces groupements peuvent créer des 
liaisons hydrogènes avec les molécules d’eau. L’hydrolyse de la silice s’effectue 
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naturellement en contact avec l’air, et est encore favorisée en milieu acide. Par ailleurs 
lorsque la surface est exposée à l’eau, une partie des groupements hydroxyles se dissocie 




Figure II-2 : Surface de silice riche en liaison OH après un traitement piranha 
 
Le schéma suivant (figure II-3) illustre le protocole expérimental que nous avons suivi 
pour ce traitement. 
 
                   Figure II-3 : Protocole expérimentale pour le traitement Piranha 
 
 
II-2-2-c Traitement HF (acide fluorhydrique)  
La passivation du silicium par traitement dans l’acide fluorhydrique HF est connue 
depuis le début de la microélectronique, c’est-à-dire vers la fin des années 60. Cette procédure 
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permet la dissolution de la silice SiO2, oxyde natif présent en surface du silicium. La 
connaissance de la structure et de la nature chimique de la surface obtenue a été découverte 
plus tardivement. Pendant plus de vingt ans, l’énergie de la liaison silicium-fluor (6 eV contre 
3,5 eV pour la liaison silicium hydrogène) suggérait que la stabilité chimique des surfaces 
résultait de la formation de liaisons Si-F [1]. Par la suite, des études de substrats de silicium 
traités dans du HF ont démontré l’absence de fluor par XPS [2] et la présence de liaisons Si-H 
en spectroscopie infrarouge en réflexions internes multiples (ATR) [2-6] et en transmission 
[7]. La compréhension du mécanisme de formation de la monocouche d’hydrure a été initiée 
par Ubara et al. [7]. Lorsqu’une liaison Si-F se forme à la surface, la forte polarité de la 
liaison Si-F polarise la liaison arrière Si-Si. Higashi, Chabal et al. [8] ont proposé qu’une 
molécule de HF s’insère dans cette liaison Si+δ-Si-δ (figure II-4). Celle-ci est alors brisée, le 
fluor se liant au Si
+δ
 le plus proche de la surface, et l’hydrogène au Si-δ situé en dessous. 
Malgré la forte énergie de liaison Si-F (D = 565 KJ/mol), la grande électronégativité du fluor 
rend cette liaison instable, laissant donc la surface hydrogénée. La surface saturée en atome 
d’hydrogène monovalent est alors chimiquement passivée à cause de la faible différence 
d’électronégativité entre les atomes d’hydrogène et de silicium (∆Εn = 0,3). La surface ainsi 
obtenue est hydrophobe puisqu’elle présente un angle de contact de l’ordre de 70°. 
 
Figure II-4 : Présentation schématique du mécanisme de passivation par traitement HF 
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Une fois la chimie de surface comprise, plusieurs études ont porté sur la topographie 
de la surface obtenue après dissolution de la couche d’oxyde native. Les nombreuses analyses 
infrarouges réalisées ont montré l’influence du pH sur la rugosité de la surface [9-13]. Une 
caractérisation de surface par spectroscopie infrarouge par un pic fin centré à 2083,7 cm
-1
 
uniquement visible en polarisation (p) a montré une présence des liaisons Si-H à la surface du 
silicium. Son absence en polarisation (s) montre que les liaisons Si-H formées sont orientées 
perpendiculairement à la surface (figure II-5). La finesse spectrale du mode observé suggère 
que les surfaces sont homogènes et planes à l’échelle atomique. 
 
 
Figure II-5 : Schéma représentant les liaisons Si-H crées après un traitement HF de surface de Si 
  
Le protocole expérimental que nous avons adopté pour le traitement HF est illustré 
dans la figure suivante (figure II-6). 
 
 
                    





II-2-2-d  Vérification de l’état de surface par mesure d’angle de contact  
Pour s’assurer de l’état hydrophile ou hydrophobe de la surface après un traitement 
Piranha et HF respectivement, nous avons effectué des mesures d’angle de contact sur un 
substrat de Si après ces différents traitements comme le montre la figure suivante (figure II-7). 
 
                   (a)                                           (b)                                               (c) 
 
Figure II-7 : mesure d’angle de contact par une goutte d’eau sur un substrat de Si (a) traité HF, (b) 
nettoyé à l’Ethanol et (c) traité Piranha 
 
Nous remarquons que la surface de Si traité est hydrophobe dans le cas du traitement 
HF avec un angle de contact (tracé en rouge sur la figure II-7) supérieur à 70°. Par contre, la 
surface est très hydrophile dans le cas du traitement Piranha avec un angle de contact très 
faible inférieur à 10°. Un simple nettoyage à l’éthanol (+ultrason pendent 5-10minutes) donne 
une surface qui se situe entre les deux traitements précédent du  point de vue de 
l’hydrophobicité. Nous  mesurons dans ce cas un angle de contact intermédiaire d’environ 
40°. 
Une fois les substrats de Si traités, il est possible de procéder  aux dépôts des films 
minces de PS.  Nous présentons dans le paragraphe suivant le principe de fonctionnement de 




II-2-3 Dépôt des films minces par spin-coating 
Le principe du fonctionnement du spin-coating ainsi que  la théorie associée à cette 
technique, sont présentés. Nous commentons ensuite les avantages qui ont favorisé le choix de 
cette méthode de dépôt. 
II-2-3-a Principe de fonctionnement du spin-coating 
La technique du dépôt par spin-coating a été utilisée depuis plusieurs décennies pour 
la fabrication de films minces. Le dépôt s’effectue à partir de solutions diluées de polymère en 
quelques dizaines de secondes par un étalement homogène contrôlé par la rotation du substrat. 
Cette rotation entraîne l’évaporation rapide du solvant qui donne naissance à un film de 
polymère. L’amincissement final du film est seulement dû à l'évaporation du solvant (Figure 
II-8). 
 
                              Figure II-8: Schéma de principe du spin-coating 
 
Principalement, trois paramètres sont contrôlés dans l’utilisation de la tournette (spin-
coater): l’accélération de la tournette jusqu'à la vitesse de rotation voulue, la vitesse de 
rotation du spin et le temps de rotation. Ces paramètres jouent un rôle clé sur l’épaisseur du 
film obtenu. Nous présentons dans la partie suivante la théorie principale du fonctionnement 
du spin-coating, à savoir la relation entre l’épaisseur du film et la vitesse de rotation du spin. 
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II-2-3-b Théorie  
Comme nous venons de le mentionner, il existe trois paramètres qui peuvent 
influencer l’épaisseur du film. Le paramètre le plus important est la vitesse de rotation de la 
tournette. L’accélération de la tournette est aussi un des paramètres qui joue aussi un rôle sur 
l’épaisseur du film. Mais lorsqu’on met plusieurs gouttes de la solution préparée sur le 
substrat, on minimise au maximum l’effet de ce paramètre. Le dernier paramètre est le temps 
de rotation de la tournette.  
La théorie reliant l’épaisseur des films minces spin-coatés à la vitesse de rotation du 
spin a été reportée par plusieurs groupes. 
 Lora L. Spangler et al. [14] ont tracé la variation de l’épaisseur du film en fonction de 
la vitesse de rotation du spin pour différentes Mw dans le cas de deux polymères (PS et 
PMMA) (figure II-9) pour une concentration donnée. 
 
 
Figure II-9 : épaisseur des films spin coatés en fonction de la vitesse de rotation du spin pour différentes 
Mw du polymère. Les lignes continues présentent un ajustement des valeurs expérimentales en utilisant 




Ils ont observé que pour une même Mw, plus la vitesse de rotation du spin-coater est 
grande, plus le film est mince. Ces mêmes résultats ont été constatés par Lai [15], Chen [16], 
Meyerhofer [17], Bornside [18] et Daughton et Givens [19-20]. 
 Pour évaluer l’épaisseur du film à partir de ces paramètres, Lora L. Spangler et al. 
[14] ont proposé une relation empirique : 
      
            (Eq. II-1) 
où h : épaisseur du film ;  ŋ0 : viscosité initiale de la solution et Ω : vitesse de rotation du spin 
coater. Les paramètres ajustables C, x et y sont calculés en utilisant une méthode non-linéaire  
du type Levenberg-Marquardt. Les meilleurs résultats obtenus pour ajuster les mesures (figure 
II-9) sont : 
- dans le cas de films de PS avec le toluène comme solvant :    
          
            (Eq. II-2) 
- dans le cas de films de PMMA avec le toluène comme solvant:    
          
            (Eq. II-3) 
II-2-3-c Avantages et inconvénients du dépôt par spin-coating 
Le principal avantage de l’utilisation du spin-coating dans le dépôt des films minces 
de polymère est l’homogénéité du film obtenu au centre du wafer. De plus les films présentent 
une surface très peu rugueuse. Nous pouvons vérifier à partir de la figure AFM suivante 
(figure II-10) que la rugosité est faible (inférieur à 5Å) et que la surface est homogène à 




Figure II-10 : une image AFM d’une surface d’un film de PS 
Le principal inconvénient de cette technique est que pour des substrats très grands, 
l’homogénéité de la surface n’est plus garantie. Généralement, on voit un effet de bord sur ces 
échantillons lorsque la surface est grande. Cet effet de bord se manifeste par une épaisseur 
plus grande au bord de l’échantillon. Dans notre cas, les substrats utilisés sont typiquement de 
2x2 cm
2
. Cette dimension est parfaite pour la caractérisation des films en RRX et 
ellipsométrie. Nous avons observé lors de la préparation des échantillons que les effets de 
bord sont plus faibles sur les échantillons de petites dimensions. De ce fait, en déposant notre 
polymère sur des substrats de 2x2 cm
2
, nous minimisons ces effets de bord et donc cet 
inconvénient de non homogénéité.  L’autre inconvénient de cette technique de dépôt concerne 
les contraintes résiduelles. La grande vitesse de rotation de la tournette et l’évaporation rapide 
du solvant ne laissent pas le temps aux chaines de polymère de relaxer librement. Il peut aussi 
y avoir un reste de solvant entre les chaines du polymère. Les films spin coatés sont donc 
généralement dans un état de non-équilibre après fabrication, et il se trouve qu’ils peuvent 
évoluer au cours du temps du fait de la relaxation des chaines et de l’évaporation du solvant 
résiduel. Il est donc fondamental de recuire les films après dépôt. Ce recuit sert à 
l’évaporation de l’éventuel solvant résiduel  mais aussi à la relaxation des chaines de 
polymère après les contraintes provoquées par la force centrifuge. Le recuit s’effectue 
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généralement à  Tg + 60°C pendant 24 h sous vide. Dans notre cas, pour le PS-136K, la Tg du 
bulk du polymère est de presque 100°C ce qui nous a conduits à recuire à 160°C.  
Dans la partie suivante, nous allons voir le rôle du solvant sur la fabrication des films 
minces.  
II-2-4 Rôle des solvants et affinités des polymères  
II-2-4-a Etat de l’art et théories 
L’épaisseur des films minces fabriqués par spin-coating et leurs topographies de 
surfaces ont été étudiées en fonction de nombreux paramètres dans la littérature tels que 
technique du dépôt, la masse moléculaire du polymère et la viscosité de la solution, l’effet du 
solvant,… . Nous nous sommes intéressés plutôt à ce dernier paramètre. En effet, le choix du 
solvant est très important dans la fabrication des films minces de polymère. 
     Lora L. Spangler et al. [14] ont observé l’effet du solvant sur l’épaisseur du film 
pour trois solvants différents: le dichlorométhane, l’acétate d’éthyle et le toluène (figure II-
11). 
 
Figure II-11 : Epaisseur des films de PS (1.2 K) préparés à partir de solutions de trois solvants différents : 




Ils constatent que les films préparés à partir d’une solution de PS dilué dans du 
dichlorométhane sont plus épais que ceux obtenus avec le toluène ou l’acétate d’éthyle pour 
une même valeur de vitesse de rotation du spin-coateur. Ils ont expliqué ce résultat à partir de 
la volatilité des trois solvants (tableau II-2). 
 
Tableau II-2 : propriétés physiques des solvants 
 
Nous pouvons voir dans le tableau II-2 que le dichlorométhane est le solvant qui 
possède la plus grande pression de vapeur saturante. Cette grandeur représente la facilité qu’a 
le solvant à s’évaporer. En effet plus la pression de vapeur saturante est élevée et plus le 
nombre de molécules de solvant en contact avec le liquide est grand. De ce fait, le 
dichlorométhane est le plus volatile des trois solvants. Cette notion de volatilité se retrouve 
également dans la température d’ébullition qui est égale à 40°C [21] pour le dichlorométhane 
alors qu’elle atteint T = 111°C pour le toluène [21] et 77°C pour l’Acétate d’éthyle [21]). Ils 
en concluent, donc, que l’épaisseur du film est proportionnelle au taux d’évaporation du 
solvant utilisé et donc inversement proportionnelle à la température d’ébullition du solvant. 
Ce résultat peut paraître paradoxal à première vue mais s’explique facilement quand on 
considère que la méthode de la tournette entraîne les molécules de polymère avec le solvant 
par force centrifuge. Plus la quantité de polymère entraînée est forte et plus le film est mince. 
De ce fait plus le solvant est volatil et moins la quantité de polymère entrainée par 
centrifugation est importante. Il s’ensuit que  « un solvant volatil produit des films plus épais 
par enduction à la tournette ». 
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Chen [16] a aussi observé le même phénomène expérimentalement et a essayé de le 
quantifier en termes de taux d’évaporation du solvant individuel. Il a donc écrit la relation :  
    
  
  
       (Eq. II-4) 
où h : épaisseur du film ; E : taux d’évaporation ; L : la chaleur latente d'évaporation  et Cp : la 
capacité calorifique du solvant. 
Les observations de Lora L. Spangler et al. [14]   (figure II-11) et la relation écrite par 
Chen [16] vont dans le même sens: plus le solvant est volatile, plus le taux d’évaporation E 
augmente et plus l’épaisseur h du film est grande.  
Il a aussi été étudié l’effet du solvant sur la rugosité de surface du film. Dans ce cadre, 
Lai [15] a étudié les irrégularités de surface et a trouvé que les fortes rugosités s’observent 
pour des solvants très volatiles. Il en conclut que le séchage rapide du film lors du spin-
coating est la principale raison de la non-uniformité du film.  Par contre, Lora L. Spangler et 
al. [14] ont montré que la volatilité du solvant (Tableau II-2) ne peut pas expliquer à elle seule 
les changements de rugosité de surface. L’information n’est pertinente que si l’on met en 
concurrence la volatilité et la notion de « bon » solvant. Dans ce cas, plus la volatilité est 
faible, plus la surface obtenue est propre (moins rugueuse).    
i-  Notion du « bon solvant » : 
Pour tenir compte des interactions entre le polymère et le solvant, Flory a déterminé 
un paramètre  qui nous donne une idée sur la nature du solvant pour le polymère (bon ou 
mauvais). La nature du solvant est donnée donc par :  
- bon solvant pour le polymère si <1/2 
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- thêta solvant pour le polymère si =1/2 
- mauvais solvant pour le polymère si >1/2 
Ce paramètre de Flory   peut s’écrire dans l’approche de Hildebrand comme : 
                                                     
  
  
       
 
   (Eq. II-5) 
où VM : le volume molaire du solvant, δs et δp les paramètres de solubilité du solvant et du 
polymère respectivement et R la constante du gaz parfait. 
La miscibilité du polymère dans le solvant est d’autant mieux réalisée lorsque     
donc lorsque les paramètres de solubilité du solvant et du polymère sont proches :     
 p  . Les paramètres de solubilité du solvant et du polymère sont tabulés [22]. On peut donc 
retrouver les paramètres de solubilités du toluène (18.2(MPa)
0.5
), du dichlorométane 
(20(MPa)
0.5) et de l’acétate d’éthyle (21.1(MPa)0.5). On trouve bien que ∆δ est le plus faible 
dans le cas du Polystyrène- toluène (sachant que pour le PS δ=18.72 (MPa)0.5). 
Lora L. Spangler [14] ainsi que Flory [23] ont présenté le modèle de Mark-Houwink-
Sakurada qui relie la viscosité de la solution à la masse moléculaire du polymère et à une 
constante « a » :     
        
         (Eq II-6) 
où « a » varie de 0.5 à 0.8 d’un « thêta » solvant à un « bon » solvant (tableau II-3). 
                                         si a=1/2  thêta solvant 
                                         si a>1/2  bon solvant 




Tableau II-3 : le coefficient de Mark-Houwink-Sakurada et le coefficient « a » pour le couple PS/solvant à 
25°C 
Ce tableau nous donne les valeurs du coefficient « a » pour les différents solvants dans 
notre cas, on peut en conclure que l’acétate d’éthyle et un solvant « thêta »  (puisque a ~ 0.5) 
et que le toluène et le dichlorométhane sont des « bons » solvants. 
La conclusion que nous pouvons tirer de ces études est que le toluène et le meilleur 
solvant pour le PS en comparaison au dichlorométhane et l’acétate d’éthyle. 
Nous allons dans le paragraphe suivant faire une comparaison entre deux solvants : le 
toluène et le xylène. Si le toluène est supposé dans la littérature comme le meilleur solvant 
pour le PS, nous avons essayé de voir en suivant la méthodologie présentée dans le 
paragraphe précédent, si le xylène et un meilleur solvant pour le PS que le toluène.  
II-2-4-b Choix du solvant : une comparaison entre le Toluène et le Xylène dans 
la fabrication des films minces de PS 
i- Introduction      
Compte tenu du manque d’information dans la littérature sur le xylène comme « bon » 
solvant du PS ou pas (figure II-12) alors qu’il est de même nature organique que le Toluène, 
et sachant qu’il est moins volatile que ce dernier (température d’ébullition de 140°C [21]), 
nous nous somme proposé de vérifier s’il est un « bon » solvant pour le PS. Si c’est le cas, il 




Figure II-12 : Formules chimique du Xylène et du Toluène 
 
L’objectif de cette étude est donc de vérifier si le Xylène est aussi un « bon » solvant 
du PS. 
ii- Préparations des solutions et des films minces 
Dans cette étude nous avons utilisé le PS-136K mono-disperse (Mw/Mn=1.05). Nous 
sommes partis de différentes concentrations de PS dans les solvants (toluène et xylène) pour 
préparer des films spin-coatés. Après caractérisation des films nous avons obtenu les résultats 
suivants (tableau II-4): 
Film/solution Concentration (g/L) Epaisseur (Å) Rugosité de surface (Å) 
PS130K-sol-1-Xyl 3 78 3.4 
PS130K-sol-1-Tol 3 94 2.2 
PS130K-sol-2-Xyl 5 156 5.4 
PS130K-sol -2-Tol 5 209 4.7 
PS130K-sol -3-Xyl 10 360 4.2 
PS130K-sol -3-Tol 10 543 4.0 
PS130K-sol -4-Xyl 25 960 -- 
PS130K-sol -4-Tol 25 1441 -- 
 
Tableau II-4: Tableau récapitulatif des films fabriqués à partir des solutions réalisées et leurs 




Remarque : les épaisseurs et les rugosités de surface (présentées dans le tableau II-4) sont 
obtenues à partir du programme de calcul RRX « Reflect15 » qui est détaillé dans la référence 
[24]. 
iii- Résultats et discussion 
A partir des mesures par RRX, nous avons pu tracer la variation de l’épaisseur du film 
spin-coaté en fonction de la concentration de la solution en polymère (figure II-13). 

























Figure II-13: Epaisseur des films fabriqués à partir des solutions de PS/toluène (noir) et de PS/xylène 
(rouge) en fonction de la concentration de la solution 
 
Nous remarquons que plus la concentration en polymère est grande, plus le film est 
épais. Aussi, nous pouvons observer que pour une même concentration de la solution, le film 
fabriqué à partir d’une solution de PS/Xylène et toujours moins épais que celui à partir d’une 
solution PS/Toluène (figure II-13).  
Nous avons vu précédemment que dans le cas de deux « bons » solvants et pour les 
même paramètres de préparation (concentration, masse moléculaire, vitesse de rotation du 
spin,...), le film fabriqué à partir de la solution où le solvant est le moins volatile doit être le 
moins épais [14]. Or, le Xylène est moins volatile que le Toluène. Ceci est en parfait accord 
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avec l’observation expérimentale qui montre que les films produits à partir des solutions de 
PS/Xylène sont toujours moine épais que ceux fabriqués à partir des solutions PS/Toluène. 
Donc, nous ne pouvons pas encore conclure que le Xylène est un bon solvant pour le PS.  
Nous avons aussi vu que dans le cas de deux « bons » solvants, le film fabriqué à 
partir de la solution dont le solvant est le moins volatile doit être le moins rugueux [14]. 
Nous devons comparer la rugosité de surface des deux types de films. Pour ce fait, 
examinons maintenant la rugosité de surface des films fabriqués à partir des solutions de 
PS/Toluène et PS Xylène présentée dans le tableau précédent (tableau II-4). Nous constatons 
que le film fabriqué à partir de la solution du PS dans le solvant le moins volatile (Xylène) est 
toujours plus rugueux que celui fabriqué à partir de la solution du PS dans le solvant le plus 
volatile (Toluène).  
iv- Conclusion  
Sachant que le toluène est un « bon » solvant pour le PS, si le Xylène l’était aussi, les 
films fabriqués avec du xylène auraient dû  être moins rugueux  puisqu’il est moins volatile 
que le toluène [14]. Nous concluons que le Xylène n’est pas le meilleur solvant pour le PS.  
Il convient maintenant de passer à la caractérisation des films préparés. Dans la partie 
qui suit, nous présentons des généralités sur  la réflectivité des rayons X et  l’ellipsométrie qui 
sont les deux techniques que nous avons utilisées.  
II-3 Méthodes de caractérisation des films minces 
Nous commençons dans la partie suivante par la présentation des équations de base de 
la réflexion d’une onde électromagnétique sur une surface. Ces équations sont communes aux 
deux techniques. Nous présenterons ensuite la définition de chaque technique et nous 
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distinguons à partir de ces équations de base (relations de Fresnel) deux cas : le cas de la 
réflectivité pour une onde électromagnétique X (OEM X) pour la RRX et le cas de la 
réflectivité d’une OEM de lumière visible pour l’ellipsométrie. Nous finirons ce chapitre par 
la présentation des avantages et des inconvénients de chaque technique. 
II-3-1 Généralités communes aux deux techniques 
II-3-1-a Réflexion d’une onde électromagnétique sur une surface 
Les techniques de caractérisations utilisées dans notre étude sont la réflectivité des 
rayons X (RRX) et l’ellipsométrie. Ces deux techniques font appel à un même  principe de 
base à savoir la réflexion d’une onde électromagnétique (OEM) sur une surface avec une 
différence majeure concernant la longueur d’onde de la radiation. Dans le cas de la RRX, 
cette onde est une OEM X dont la longueur d’onde se situe aux alentours de 0.1nm. Dans le 
cas de l’ellipsométrie spectroscopique, l’onde est une OEM allant de l’infrarouge à 
l’ultraviolet.  
En ellipsométrie, l’onde incidente est polarisée rectilignement (à l’aide d’un polariseur 
selon le type de l’OEM) ayant une composante parallèle (p) et perpendiculaire (s) au plan 
d’incidence qui contient le faisceau incident et la normale à la surface de l’échantillon. Après 
réflexion sur la surface de l’échantillon, l’onde réfléchie subit un changement d’amplitude et 
de phase. On obtient donc une onde de lumière visible polarisée elliptiquement. Par contre, en 
RRX, la polarisation de l’onde est beaucoup moins importante étant donné  qu’à faibles 




Les concepts de bases utiles à la détermination des coefficients de réflexion et 
transmission d’une onde électromagnétique à une interface sont les mêmes. Ces concepts 
furent développés deux siècles auparavant par Augustin Fresnel, dans sa théorie mécano-
élastique de la lumière. Les relations de Fresnel qui donnent les coefficients de transmission et 
de réflexion d’une onde électromagnétique sur un dioptre plan peuvent être obtenus en 
écrivant les conditions aux limites du champ électrique et du champ magnétique à l’interface 
air-dioptre. L’intensité réfléchie est obtenue en prenant le module du coefficient de réflexion 
r. Dans le paragraphe suivant, nous développons les relations de Fresnel qui nous mènent à 
l’obtention des coefficients de réflexion r(s) et r(p) d’une OEM sur une surface. Nous 
développerons par la suite le calcul de ces coefficients pour la réflexion sur un film minces 
dans le cas de la RRX puis l’ellipsométrie. 
II-3-1-b Réflectivité de Fresnel  
Nous considérons une onde électromagnétique plane se propageant dans le plan 
d’incidence xOz, caractérisée par un champ électrique incident polarisé selon Oy (polarisation 
(s) perpendiculaire au plan d’incidence). L’interface est localisée à la cote z = 0 comme 
l’indique la figure II-14. 
                              
Figure II-14 : Réflexion et réfraction d’une onde incidente polarisée selon Oy et se propageant 




Dans chacun des milieux homogènes, la propagation du champ électrique est régie par 
les équations de Maxwell qui, par combinaison, conduisent à l’équation de propagation du 
champ électrique encore appelée équation de Helmoltz, qui s’écrit : 
     
             (Eq. II-7) 
où kj représente le module du vecteur d’onde de propagation dans le milieu considéré.  
Le champ électrique, solution de l’équation de Helmoltz, s’écrit pour les trois ondes 
planes incidente (inc), réfléchie (r) et transmise (tr) :  
      
                       (Eq. II-8) 
avec  j = inc, r ou tr, ey vecteur unitaire dans la direction y et 




     
 
      (Eq. II-9) 
Il est facile de vérifier que les vecteurs d’ondes incidents, transmis et réfléchis s’écrivent : 
                             (Eq. II-10) 
                             (Eq. II-11) 
                           (Eq. II-12) 
Nous remarquons que conformément à la première loi de Snell-Descartes, la réflexion 
se produit à un angle de réflexion égal à l’angle d’incidence, ce qui impose que l’intensité 
réfléchie est confinée le long de la direction spéculaire. Au passage par l’interface (z = 0), le 
champ électrique doit satisfaire la condition de continuité de la composante tangentielle du 
champ électrique qui se traduit par : 
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                    (Eq. II-13) 
Cette relation doit être vérifiée quel que soit x, ce qui impose : sin i1 = n sin i2, qui n’est autre 
que la loi de la réfraction de Snell-Descartes. Il en résulte que la conservation de la 
composante tangentielle du champ électrique conduit à : 
                        (Eq. II-14) 
Nous pouvons également écrire la conservation de la composante tangentielle du champ 
magnétique. Rappelons que : 
       
  
  
              (Eq. II-15) 
La composante tangentielle Bt du champ magnétique est obtenue en multipliant scalairement 
les deux membres de cette équation par le vecteur unitaire ex soit : 
   
          
  
                  (Eq. II-16) 
Comme le champ électrique est perpendiculaire au plan d’incidence, il est polarisé selon l’axe 
des y et le rotationnel du champ s’écrit : 
      
   
  
   
   
  
          (Eq. II-17) 
La composante tangentielle du champ magnétique s’écrit donc :  





                       (Eq. II-18) 
Sa conservation entraîne :  
                               (Eq. II-19) 
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Les équations de Fresnel qui font intervenir les coefficients de réflexion r = Ar  / Ainc et de 
transmission en amplitude t = Atr / Ainc s’écrivent donc : 
                           (Eq. II-20) 
        
     
     
          (Eq. II-21) 
En combinant ces deux équations, il est possible de montrer que le coefficient de réflexion en 
amplitude dans le cas de la polarisation perpendiculaire (polarisation (s)) s’écrit : 
     
            
            
            (Eq. II-22) 
Dans le cas d’une polarisation (p), et à partir de calculs similaires, le coefficient de réflexion 
sera donné par: 
     
             
            
            (Eq. II-23) 
Ces relations sont connues sous le nom de relations de Fresnel. Ce résultat 
complètement général sera plus tard précisé dans deux cas particuliers : 
- le cas particulier des petits angles et de l’utilisation d’une OEM X pour la RRX. 
- le cas de l’utilisation d’une OEM de lumière visible pour l’ellipsométrie. 
Comme les coefficients de réflectivité (Eq. II-22, 23) dépendent de l’indice de 
réfraction, il conviendra aussi d’écrire la formule de l’indice mesuré par chaque technique. 





II-3-1-c Modèle de l’oscillateur de Lorentz et indice de réfraction 
Le calcul de l’indice de réfraction d’un matériau peut se faire en utilisant le modèle de 
l’électron élastiquement lié. Ce modèle phénoménologique consiste à considérer que les 
électrons sont liés au noyau par un ressort de raideur k et que leur mouvement est freiné de 
façon visqueuse. Les électrons ayant une masse très faible par rapport aux noyaux sont les 
seuls à subir l’influence du champ électromagnétique. Ce modèle est illustré dans la figure 
suivante (figure II-15) où       est  l’écart de la position d’équilibre de l’électron.  
     
Figure II-15 : Illustration du modèle de l’électron élastiquement lié 
 
Dans ce modèle, le bilan des Forces sur l’électron s’écrit : 
Force électrique :                             (Eq. II-24) 
Force de rappel :                      
        (Eq. II-25) 
Force de frottement :                         (Eq. II-26) 
Or la Relation Fondamentale de la Dynamique (RFD) s’écrit:  
                        (Eq. II-27) 
Nous pouvons donc écrire : 
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                  (Eq. II-28) 
où           
      ;            et           
l’équation devient :  
        
                      (Eq. II-29) 
ou encore 
     
                          (Eq. II-30) 
 




    
   
         
                 (Eq. II-31) 
Dans le cas d’un dipôle oscillant (figure II-16), le moment dipolaire s’écrit comme suit:   
                   (Eq. II-32) 
 
Figure II-16 : Illustration d’un dipôle oscillant 
la polarisation peut s’écrire :    
   
  
           avec    nombre d’atomes par unité de volume 
ou encore,                             ou    est la susceptibilité diélectrique du milieu 
en replaçant r (t) par sa valeur, on obtient 
            
 
 
    
   
         
                    (Eq. II-33) 
 La susceptibilité diélectrique s’écrit donc : 
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                       (Eq. II-34) 
En dehors de la bande d’absorption, c'est-à-dire pour        , et pour un milieu dilué, 
comportant   « oscillateurs » par unité de volumes, la susceptibilité diélectrique du milieu 
devient : 
    
 
 
   
     
     
                           (Eq. II-35) 
or                et                    ou encore    
       
Nous obtenons donc l’indice de réfraction  dans le modèle de l’oscillateur de  Lorentz  sous la 
forme : 
     
 
   
   
   
     
             (Eq. II-36) 
ou encore :  
     
   
   
 
   
     
             (Eq. II-37) 
Cette formule de l’indice de réfraction est encore générale pour le cas des rayons X ainsi que 
pour le cas de la lumière visible.  
Après avoir passé par les généralités communes des deux techniques, nous passons 
dans ce qui suit aux deux cas précis de la RRX et de l’ellipsométrie. Dans chacun des deux 
cas, nous allons commencer par définir la technique. Puis, nous présenterons les coefficients 
de réflectivité déterminés à partir des relations de Fresnel déjà présentées dans la partie 
précédente. Nous donnerons ensuite l’indice de réfraction mesuré suivant le type du 
rayonnement (X ou lumière visible). Nous finirons par la présentation de l’instrumentation 
utilisée pour les deux techniques. Un paragraphe synthétisant les avantages et les 
inconvénients de chaque technique sera présenté à la fin de ce chapitre.    
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II-3-2  Réflectivité des rayons X  
La réflectivité des rayons X [25] permet d’obtenir des informations quantitatives très 
précises sur les films minces. Elle permet en effet de déterminer le profil de densité 
électronique d’une couche dans la direction normale à la surface de l’échantillon.  
II-3-2-a Définition de la réflexion spéculaire 
Une onde électromagnétique X peut, lorsqu’elle change de milieu, subir comme toute 
onde électromagnétique des phénomènes de réflexion et de réfraction. Nous allons nous 
intéresser  par la suite à la réflexion spéculaire des rayons X c’est-à-dire une réflexion qui est 
de même nature que celle qui se produit sur un miroir. La réflexion est spéculaire si l’angle 
d’incident des rayons X est égal à l’angle de réflexion sur le matériau. Elle est dite non 
spéculaire dans tout autre cas. Pour réfléchir spéculairement des rayons X, il est donc 
important de disposer d’un matériau présentant une face plane à cette longueur d’onde. Nous 
adoptons la définition suivante de la réflectivité. 
Définition. La réflectivité d’un matériau est le rapport de la mesure de l’intensité réfléchie 
spéculairement par un matériau plan semi-infini sur l’intensité du faisceau incident. 
Lors d’une mesure de réflectivité, un faisceau incident I0 de rayons X le plus parallèle 
possible est dirigé sur la surface de l’échantillon à un angle θ comme l’indique la figure 
(figure II-17). Dans les conditions de réflexion spéculaire, le faisceau réfléchi, I(θ), est détecté 





Figure II-17: Réflectivité spéculaire et représentation du vecteur de transfert    
 
La réflectivité R(θ) est donc définie par: 
     
    
  
               (Eq. II-38) 
Alternativement la réflectivité est souvent exprimée en fonction du module du vecteur 
d'onde de transfert. Ce vecteur, qui par définition caractérise le changement de vecteur d'onde 
à la réflexion, est donné par : 
                             (Eq. II-39) 
Pour un processus élastique (sans échange d'énergie) il y a conservation du module des 
vecteurs d'onde                 
  
 
 si bien que le module du vecteur d'onde de transfert est 
égal:                      
       
      
 
          (Eq. II-40) 
II-3-2-b  Réflectivité d’une onde X sur une surface 
Rappelons que nous avons déjà écrit le coefficient de réflexion r
(s)
 d’une manière 
générale sous la forme (Eq II-22):  
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ce qui après utilisation de la relation de Snell-Descartes conduit à : 
                                                               
          
          
                 (Eq. II-41) 
Dans le cas d’un champ électrique parallèle au plan d’incidence, des calculs similaires 
donnent: 
                               
          
          
               (Eq. II-42) 
Il est facile de montrer que dans le cas des petits angles d’incidences pour la RRX,  ces 
relations donnent des résultats équivalents            . C’est la raison pour laquelle nous 
ne nous intéressons pas à la polarisation des rayons X car pour des rayons X durs les mesures 
sont  toujours faites à petits angles. Cette simplification n’est plus valable aux grands angles 
comme dans le cas de l’éllipsométrie par exemple. 
Nous pouvons donc écrire le coefficient de réflexion comme : 
  
            
            
                (Eq. II-43) 
Dans une expérience de réflectivité, la variable pertinente est l’angle d’incidence θ que 
fait le faisceau incident avec la surface réfléchissante. Pour faciliter l’exploitation des calculs, 
il importe donc d’exprimer le coefficient de réflexion en fonction de θ et de l’indice de 
réfraction n du milieu réfléchissant. En utilisant le caractère complémentaire des angles θ et    
et θ’ et    , cela conduit à : 
                                                           
           
           
                 (Eq. II-44) 
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En utilisant de nouveau la relation de Snell-Descartes en θ : cosθ = n cosθ’, nous montrons 
que le coefficient de réflexion peut se mettre sous la forme : 
                                                           
              
              
           (Eq. II-45) 
Pour simplifier et préciser la valeur de ce coefficient dans le cas de la RRX, il faudra 
commencer par la détermination de l’indice de réfraction dans le cas de cette technique. 
i- Indice de réfraction 
Comme nous l’avons montré précédemment, l’indice de réfraction s’écrit (Eq. II-37) 
     
   
   
 
   
     
       
sachant que   <<1, nous pouvons écrire l’indice après un développement limité au 1
er
 ordre 
sous forme de : 
    
 
 
     
   
    
 
   
     
              (Eq. II-46) 
 




 qui représente la pulsation propre des électrons dans leur mouvement. Il faut 
savoir que cette valeur est infiniment plus petite que la pulsation des ondes 




 << ω = 1,2 .1018 rad.s−1. Il en résulte que 
l’indice de réfraction devient : 
    
   
    
 
  
                   (Eq. II-47) 
N’oublions pas que N représente de nombre d’oscillateurs par unité de volume, donc N n’est 
autre que le nombre d’électrons par unité de volume:   .  
L’indice devient donc : 
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               (Eq. II-48) 
en faisant apparaître le rayon classique re de l’électron, 
   
  
       
                     (Eq. II-49) 
et sachant que    
   
 
, l’indice de réfraction n devient : 
    
   
 
  
                       (Eq. II-50) 
Pour un matériau dont on connait la masse volumique    et la formule stœchiométrique, la 
densité électronique peut aussi s’écrire : 
      
          
              
      
           (Eq. II-51) 
où Mp est la masse molaire de l’atome p et xp son occurrence dans la formule 
stoechiométrique et   le nombre d’Avogadro. Il est ainsi possible de constater que l’indice 
de réfraction peut s’écrire : n = 1 – δ – i β, avec  
   
   
 
  
   
          
      
      
           (Eq. II-52) 
et  
  
   
 
  
   
     
     
      






ii- Angle de réflexion totale θc 
Nous avons vu que l’indice de réfraction d’un matériau dans le domaine des rayons X 
est très proche de 1 tout en étant légèrement inférieur à 1. Cela montre que contrairement à ce 
qui se passe dans le visible, le faisceau incident va s’éloigner légèrement de la normale en 
pénétrant dans le matériau. Il est alors possible en arrivant sous une incidence i proche de 90° 
(θ proche de 0) de réfléchir totalement le faisceau sur le matériau : on observe alors le 
phénomène de réflexion totale externe. Le faisceau incident peut être totalement réfléchi si 
l’angle d’incidence θ (défini comme l’angle entre la surface et le rayon incident) est inférieur 
à l’angle critique θc de réflexion totale externe. Cet angle s’obtient aisément en appliquant la 






Figure II-18 : réfraction totale 
 
Pour une réfraction totale (figure II-18), la loi de Snell Descartes s’écrit comme suit : 
                            (Eq. II-54) 
avec pour le substrat                
Pour une réfraction limite ou une réflexion totale (Figure II-19), on aura :  
 
 
Réfraction Air  nair=1 
i1 





                                      
 
Figure II-19: réfraction limite ou réflexion totale 
 
Loi de Snell Descartes  devient                              
 
 
     
Or              
 
 
         d’où l’équation devient                          
Et par suite :              
En supposant que l’absorption   β est faible  (de l’ordre de 10-7 à 10-8), on peut écrire : 
                         (Eq. II-55) 




     
d’où                                                                          (Eq. II-56) 
et on définit aussi le vecteur d’onde critique comme : 
   
       
 
 
    
 
 
     
 
         (Eq. II-57) 
avec         
  
  
     ;     
   
  




où     : le densité électronique du substrat ;    : le rayon classique  de l’électron ; : Nombre 
d’Avogadro (             ) ;     : Volume molaire du substrat ;    : Masse molaire du 
substrat et    : Masse volumique du substrat. 
Une fois l’indice de réfraction et l’angle critique pour la RRX déterminés, nous 
pouvons revenir pour préciser le coefficient de réflectivité dans le cas des rayons X. nous 











              
              
          (Eq. II-58) 
L’indice de réfraction pour les rayons X et proche de 1 et peut s’écrire en absence 
d’absorption 
            
            (Eq. II-59) 
Il en résulte que le coefficient de réflexion prend la forme suivante : 
  
        
 
        
 
                    (Eq. II-60) 
L’intensité réfléchie s’obtient en prenant le module au carré du coefficient de réflexion et 
s’écrit lorsque θ > θc : 
       
        
 





        
 




            (Eq. II-61) 
Lorsque le vecteur d’onde de transfert devient très supérieur à qc, typiquement q > 3qc, la 
réflectivité suit la loi asymptotique suivante :    
  
 
    
 
Nous remarquons ainsi que la courbe de réflectivité (figure II-20) présente trois 
comportements caractéristiques : 
- un plateau de réflexion totale : R=1 lorsque     . 
- une chute de la réflectivité en     . 
- une décroissance en 
 
  




    Figure II-20 : Réflectivité absolu de Fresnel  d’un substrat de silicium et comportement asymptotique 
 
Il est intéressant de noter que la mesure de qc permet de déterminer la densité 
électronique dans le matériau puisque qc = 3,75 .10
−2





. Cette valeur est indépendante de la longueur d’onde de la radiation 
choisie. 
Si l’on tient compte de l’absorption, l’indice de réfraction devient complexe et la 
réflectivité s’écrit : 
          
        
     
        
     
 
 
             (Eq. II-62) 
De plus la réflexion étant spéculaire, nous pouvons conclure que : 
      
      
    
  
      
  
      
    
  













































II-3-2-c  Réflectivité d’une onde X sur une couche 
i- Théorie dynamique et formalisme matriciel 
Dans le cas d’une couche déposée sur un substrat, le matériau n’est plus homogène et 
présente des densités électroniques différentes. Dans ce cas, l’approche qui repose sur les 
formules de Fresnel ne convient plus. L’étude de la réflectivité d’une couche mince déposée 
sur un substrat, nécessite alors d’utiliser la théorie dynamique de la réflexion qui utilise les 
équations de Maxwell. Aux deux interfaces de la couche les relations de continuité des 
champs électriques et magnétiques sont exprimées en tenant compte des réflexions multiples à 
chaque interface. Cette théorie consiste à calculer par méthode matricielle le vecteur d’onde 
associé au champ électrique à chaque interface et les amplitudes des champs aux interfaces.  
Nous pouvons considérer dans un premier temps le cas général d’une couche mince 
constituée de N strates, représentée sur la figure II-21 : 
 




Appliquer le formalisme matriciel revient à considérer une matrice de transfert M 
prenant en compte les réflexions et transmissions du champ électrique à chaque interface. 
Ainsi M sera égal au produit matriciel des matrices de réflexion, de transmission, au passage 
de chaque strate, de l’interface air-couche vers l’interface couche-substrat. 
La matrice de réflexion entre deux strates j et j+1 s’écrit : 
        
            
            
                 (Eq. II-64) 
avec     
       
           
     
   et        
           
     
              (Eq. II-65) 
avec ,      désigne la projection selon l’axe z du vecteur d’onde        
    
 
   dans le milieu j. 
La matrice de transmission au sein d’une strate j est : 
    
         
        
                           (Eq. II-66) 
La matrice de transfert sera donc une matrice 2x2 : 
 
                    
      
      
               (Eq. II-67) 
Il est alors possible d’exprimer les coefficients de réflexion et de transmission de la couche en 
fonction des termes de la matrice de transfert : 
  
   
   
  et    
 
   
                      (Eq. II-68) 
La réflectivité de la couche s’obtient alors directement en calculant le module au carré du 




ii-  Application à la réflectivité d’une seule couche sur un substrat  
Nous allons maintenant considérer le cas important d’un matériau constitué d’un 
substrat (milieu 0) sur lequel est déposée une couche d’épaisseur h = Z2- Z1 (milieu 1). La 
matrice de transfert s’écrit : 
            
        
        
   
        
        
  
        
        
          (Eq. II-69) 
et le coefficient de réflexion 
   
   
   
 
         
               
      
         
                
      
              (Eq. II-70) 
En divisant le numérateur et le dénominateur par          et en introduisant les coefficients de 
réflexion aux interfaces        
      
      
 entre les milieux i et i-1, le coefficient de réflexion en 
amplitude du champ électrique s’écrit, 
   
          
        
           
        
              (Eq. II-71) 
Nous pouvons remarquer que le dénominateur de cette expression diffère de l’unité par un 
terme impliquant de multiples réflexions dans la couche comme le montre la présence du 
produit des coefficients         . 
Si l’on néglige l’absorption la réflectivité devient : 
       
    
      
                    
      
     
                    
              (Eq. II-72) 
115 
 
La présence de termes en cosinus dans l’équation précédente indique clairement que la courbe 
de réflectivité doit présenter des oscillations périodiques dont la période est donné par : 
                                  (Eq. II-73) 
soit  
     
   
 
                          (Eq. II-74) 
Ces oscillations sont le résultat de l’interférence constructive entre les ondes réfléchies aux 
interfaces 1 et 2. La différence de marche entre les rayons est donnée par : 
                         (Eq. II-75) 
ce qui est équivalent à  
     
   
 
               (Eq. II-76) 
II-3-2-d Appareillage : Réflectomètre Empyrean   
A l’IMMM, nous possédons deux réflectomètres à rayons X (Empyrean et X’pert de 
Panalytical).  Le réflectomètre que nous avons utilisé pour caractériser les échantillons étudiés 
Ex-situ en pression atmosphérique et à température ambiante mais aussi In-situ en fonction de 
la température est un « Empyrean de Panalytical » (figure II-22). Pour la caractérisation In-
situ des échantillons à pression et température variables, nous avons eu recourt au 
réflectomètre de la ligne ID10B à l’ESRF que nous présenterons par la suite dans le chapitre 




Figure II-22: Schéma du réflectomètre « Empyrean » 
 
-  Source des rayons X : Tube scellé en céramique d'intensité élevée Philips (3kW). 
-  Longueur d'onde : Cu Kα (1.5405 Å). 
-  Système optique diffracté de faisceau: fentes horizontales réglables automatiquement et une 
fente de Sollers verticale. 
-  Détecteurs : Détecteur pixel 3D avec ouverture fixe de 3 canaux (0,165 °) dans la direction 
2θ. 
     Dans ce qui suit, nous passons à la présentation de la deuxième technique utilisée lors de 
ce travail : l’ellipsométrie.  
 
II-3-3  l’ellipsométrie 
L’ellipsométrie est une technique optique non destructive, consistant à mesurer la 
modification de la polarisation d’un faisceau à la réflexion sur une surface ou un échantillon. 
Plus précisément, après réflexion sur un échantillon d’une lumière incidente de polarisation 
rectiligne, les composantes du champ parallèles et perpendiculaires au plan d’incidence sont 
affectées différemment (déphasage et amplitude). Cela entraîne dans le cas général une 
polarisation elliptique de la lumière réfléchie. La mesure ellipsométrique comporte alors deux 
117 
 
étapes indispensables : la mesure proprement dite et l’analyse des données. La mesure 
consiste donc, à déterminer le changement de polarisation. L’analyse de ce changement de 
polarisation permet de déterminer via une modélisation les propriétés intrinsèques du matériau 
étudié (comme par exemple l’indice de réfraction et l’épaisseur d’un film déposé sur un 
substrat). 
II-3-3-a Réflexion de la lumière visible sur une surface et mesure 
ellipsométrique 
Considérons une onde électromagnétique plane polarisée arrivant sur l’interface, 
supposée plane, entre deux milieux (0) et (1) (figure II-23). Une partie de l’onde est transmise 
ou «réfractée», et une autre partie est réfléchie. Le champ électrique Ei de l’onde incidente 
peut être écrit comme la somme de deux composantes orthogonales : la première, appelée 
polarisation (p), d’amplitude complexe   
   
, est dans le plan d’incidence et la seconde, 
appelée polarisation (s), d’amplitude complexe   
   
, est orthogonale au plan d’incidence. On 
peut décomposer de la même façon le champ électrique réfléchi Er. 
 
Figure II-23 : Réflexion des axes de polarisation à la surface d’un échantillon d’indice N1. 
θ0 angle d’incidence, θ1 angle de réfraction 
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 sont des grandeurs complexes et correspondent 
respectivement aux polarisations (p) et (s) : 
                             
  
   
 
 
      
        
   
          (Eq. II-77) 
et 
                              
  
   
 
 
      
        
   
            (Eq. II-78) 
où        et        sont les modules, puis   
   
 et   
   





Rappelons ici qu’à partir des relations de Fresnel, nous avons déjà pu écrire le coefficient de 
réflexion dans le cas d’une polarisation (s) et (p) sous la forme : (Eq. II-22,23) 
     
            




     
             
            
 
Dans notre cas de figure (figure II-23), l’angle d’incidence est notés θ alors qu’en 
RRX il est plus conventionnel de le noté i.  Les indices de réfraction des deux milieux sont 
notés N0 et N1 respectivement. 
Les coefficients de réflexions (s) et (p)  sur une surface limitant deux milieux 0 et 1 
deviennent : 
 
    
   
 
               
               




                                      
   
 
               
               
          (Eq. II-80) 
Dans le cas plus intéressant de la réflexion de l’onde sur une couche mince d’épaisseur 
h déposée sur un substrat, nous aurons trois milieux (air (0), film mince (1) et substrat (2)) et 
deux interfaces. Nous devrions donc tenir compte des réflexions et transmissions multiples à 
l’intérieur de la couche et sommer leurs amplitudes. Nous obtenons pour les coefficients de 
réflexion (s) et (p) les expressions suivantes : 
      
   
 
    
   
     
   
     
      
   
    
   
     
              (Eq. II-81) 
et  
      
   
 
    
   
     
   
     
      
   
   
   
     
           (Eq. II-82) 
où     
   
,     
   
,     
   
        
   
 sont les coefficients de réflexion pour les interfaces air/film et 
film/substrat dans le cas de polarisation (s) et (p) respectivement. δ est donné par : 
    
 
 
           
 
 
    
    
         
 
             (Eq. II-83) 
où h est l’épaisseur du film, N1 sont indice de réfraction et θ1 l’angle d’incidence dans le film. 
L’étape suivante consiste à faire le lien entre les propriétés optique de l’échantillon 
que l’on veut déterminer (indice de réfraction N1) et la mesure du changement de polarisation. 
Ce lien peut se faire via l’équation de l’ellipsométrie : 
 
  
    
    
 
 
      
      
     
   
   
   
          
 
             (Eq. II-84) 
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  et   sont des grandeurs mesurées par l’instrument, appelés les angles ellipsométriques 
définis par : 
     
   
   
   
  : Le déphasage entre la partie parallèle et perpendiculaire induit par la 
réflexion 




 :      
      
      
. 
L'ellipsométrie spectroscopique consiste à mesurer ces deux angles      et       sur 
toute une gamme de longueur d'onde (ou d'énergie). L’obtention à partir de la mesure des 
angles  et  dépend du type d’ellipsomètre utilisé (à annulation, à modulation de phase,…). 
La mesure des deux paramètres ellipsométriques  et  à une longueur d’onde donnée permet 
d’obtenir les propriétés optiques du système réfléchissant à cette longueur d’onde. En effet, 
connaissant les angles  et , on peut calculer ρ via le membre de droite désigné par (2) dans 
l’équation II-84 et le comparer au membre de gauche (1) où les coefficients de Fresnel sont 
calculés par rapport à un modèle décrivant le système étudié. Un ajustement pour chaque 
longueur d’onde des données permet ainsi de caractériser l’indice de réfraction du matériau en 
fonction de la longueur d’onde. L’ellipsométrie ne donne que des informations indirectes. 
Une étape d’analyse et de régression est indissociable de la mesure. Les paramètres optiques 
d'un échantillon ne peuvent être déterminés que dans le cadre d'un modèle. Ce modèle n'est 
pas unique, et il retourne de l'appréciation de l'expérimentateur de déterminer laquelle des 
solutions possibles possède la plus grande pertinence physique.  
Nous détaillerons dans le chapitre suivant notre modèle choisi pour déterminer les 





II-3-3-b Principe de mesure 
Dans cette technique  (figure II-23), l'échantillon éclairé en lumière blanche réfléchit 
la lumière qui est analysée spectralement qu'en sortie. Le choix des orientations relatives des 
éléments polarisants (A, M et P) permettant l'analyse de la rotation de polarisation due à 
l'échantillon n'est pas unique. Un choix donné (par exemple P-M=45°et A=45°) définit une 
configuration de mesure de l'ellipsomètre. La précision de cette mesure est augmentée en 
modulant la biréfringence du barreau (M) au cours du temps par effet piézoélectrique à l'aide 
d'une tension sinusoïdale. Cette modulation introduit un retard de phase δ(t) qui intervient 
dans l'expression de l'intensité finale après (P) : 
                                            (Eq. II-85) 
I0 est l'intensité moyenne du signal. Sa valeur dépend de la chaîne de mesure (puissance de la 
lampe, opacité des filtres, efficacité de la détection...). Elle importe peu, car elle est 
indépendante de la rotation de polarisation introduite par l'échantillon. La précision de la 
mesure sera en revanche détériorée si I0 devient trop faible ou fluctue trop, et on asservit en 
général sa valeur en cours de mesure. 
Plus importantes sont les grandeurs IS et IC, qui sont extraites du signal de sortie par 
analyse harmonique (détection synchrone sur la fréquence du modulateur). Dans la 
configuration la plus standard de l'ellipsomètre, pour laquelle P-M=A=45°, elles sont 
simplement reliées aux angles ellipsométriques par : 
                      (Eq. II-86) 
                     (Eq. II-87) 
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Les angles ᴪ et ∆ sont déduits de la mesure à l'aide de ces relations. On remarque que 
l'inversion de ces expressions (Eq. II-86 et 87) entraîne une certaine indétermination : alors 
que ∆ peut être extrait sans ambiguïté, on ne peut pas distinguer ᴪ de (90°- ᴪ). Cette 
indétermination est d'autant plus critique que ᴪ s'approche de 45°. En pratique, elle peut être 
levée en combinant plusieurs configurations de mesure. Les courbes IS(λ) et IC(λ) sont ainsi 
mesurées point par point en incrémentant λ (pas à pas par rotation du monochromateur), le 
signal I0 étant ajusté avant de passer au point suivant, en jouant (selon le domaine de longueur 
d'onde) soit sur la haute tension du photomultiplicateur, soit sur l'ouverture du diaphragme de 
sortie placé devant la photodiode. 
 
Figure II-23 : Schéma de principe de l'ellipsomètre à modulateur photoélastique UVISEL 
 
II-3-3-c  Appareillage : Ellipsomètre spectroscopique UVISEL  
L’ellipsomètre du LIMATB (figure II-24) est un ellipsomètre spectroscopique 
UVISEL (Horiba Jobin Yvon). Il sert principalement à la caractérisation des surfaces 
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(épaisseur, indice optique, Tg,…) des films minces de polymères déposées sur un substrat de 
Silicium ou de verre.  
La chaîne de mesure comporte les éléments suivants (de la source vers le détecteur) : 
- une source de lumière blanche (lampe Xe 75W) émettant de l'UV jusqu'au proche IR (180 à 
1700 nm typiquement).   
 
Figure II-24 : Ellipsomètre spectroscopique UVISEL (Horiba Jobin Yvon) 
 
- Le faisceau issu de l’arc, est collimaté par un miroir de grande focale vers une première fibre 
optique. 
- une tête source qui permet de focaliser le faisceau sur l'échantillon en définissant 
précisément l'angle d'incidence (faisceau très peu divergent : 0.5 mrad). Cette tête source 
contient un élément polariseur en calcite de type Glan –Taylor monté sur une platine de 
rotation automatique avec une précision de positionnement de 0.05° qui définit un état de 
polarisation linéaire du faisceau incident. L’axe de passage du polariseur est en général 
orienté de 45°, par rapport au plan d’incidence. 
- l'échantillon qui réfléchit le faisceau et modifie son état de polarisation, 
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- une tête de sortie placée à un angle de réflexion égal à l’angle d’incidence. Cette tête de 
sortie contient un modulateur photoélastique thermiquement stabilisé (barreau de silice) suivi 
d'un second polariseur (analyseur) de propriétés identique au premier polariseur, 
- une seconde fibre optique transporte le signal vers un monochromateur (réseau 
holographique en réflexion, résolution de 5 nm. Dispersion typiquement de 4 nm/mm à 500 
nm), qui sélectionne la longueur d'onde de la lumière qui parvient jusqu'au détecteur. 
- un détecteur : photomultiplicateur dans les domaines UV ou visible, ou photodiode dans 
l'infra-rouge. 
L'ensemble est piloté par un contrôleur qui gère la communication entre les différents 
éléments hardware, ainsi que l'acquisition des données et leur transfert au software (le logiciel 
« DeltaPsi2 » réalise l'interface utilisateur et le traitement des données). 
II-3-4 Avantages et inconvénients des deux techniques 
La RRX n’est pas une technique de mesure locale. Tous les résultats obtenus par cette 
technique présentent en réalité des moyennes de mesure sur une large surface. Par exemple, 
l’épaisseur obtenue par RRX est une épaisseur moyenne sur toute la surface de mesure. Cela 
veut dire que même si la surface étudiée présente des défauts ou nanostructures à l’échelle 
nanométrique, ils n’influencent pas forcément la courbe de réflectivité obtenue. Ce point peut 
être considéré comme un avantage dans le cas de caractérisation des films minces de 
polymère qui présentent généralement quelques défauts même à l’échelle micrométrique. Par 
contre, ce même point est considéré comme un désavantage car pour un taux de défaut 
relativement faible par rapport à la surface totale du film, nous ne pourrons jamais voir la 
différence entre un film très propre et un film plus ou moins propre. De plus la RRX seule ne 
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donne jamais une image directe de la surface : on ne peut faire la différence entre un film 
présentant une rugosité de surface et un film non rugueux possédant une densité électronique 
variable dans une direction normale au substrat [25,26]. Dans ce cas, l’utilisation d’autres 
techniques de mesure locale telles que la Microscopie à Force Atomique (AFM) semble 
nécessaire. Ce même problème est aussi commun à l’ellipsométrie sauf que dans ce cas, la 
surface de mesure est beaucoup plus petite (ordre de grandeur de 2 mm
2
). 
L’avantage principal de la RRX par rapport à l’ellipsométrie est que c’est une méthode 
directe dans le sens où l’observation de la courbe de réflectivité mesurée permet d’avoir 
directement une estimation de l’épaisseur du film et de la rugosité de surface lorsque 
l’échantillon possède une seule couche. Il faut noter qu’un ajustement de la courbe est 
nécessaire pour déterminer précisément ces paramètres et pour obtenir le profil de densité 
électronique. Par contre, dans le cas de l’ellipsométrie, nous ne pouvons accéder à ces 
derniers que par le biais d’un modèle car les mesures expérimentales ne sont pas directement 
révélatrices des paramètres physiques de l’échantillon. Une bonne connaissance de 
l’échantillon devient primordiale dans ce cas pour la modélisation.  
La confiance que nous pouvons avoir envers les paramètres déterminés est très bonne 
en ce qui concerne l’épaisseur des films mesurées en RRX. En effet, les oscillations 
périodiques des franges de Kiessig ne laissent pas la place au doute. Par contre, comme la 
RRX mesure une intensité et non une amplitude, la phase du champ électrique étant inconnue, 
plusieurs profils de densité électronique peuvent modéliser une même mesure [25-26]. En ce 
qui concerne l’ellipsométrie, l’inconvénient est la corrélation qui existe entre l’épaisseur et 
l’indice de réfraction pour les films ultra-minces. Toutefois, si l’épaisseur est déterminée par 
une autre technique comme la RRX, l’indice de réfraction est déterminé avec une excellente 
fiabilité car l’ellipsométrie est très sensible à tout paramètre pouvant changer la phase du 
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champ électrique. Dans le cas de notre étude, nous avons toujours vérifié les épaisseurs 
obtenues par ellipsométrie en les comparants à ceux trouvées par RRX pour s’assurer de la 
bonne détermination de l’indice de réfraction. 
II-4 Conclusion 
Ce chapitre nous a permis de présenter des généralités sur les méthodes de fabrications 
et de caractérisations utilisés pour cette étude. Plus précisément, nous avons présenté le 
matériau utilisé qui est le polystyrène,  la méthode de fabrication des films minces de PS ainsi 
que  les différents traitements de surface dont nous avons utilisé dans cette étude. La 
technique de spin coating a été choisie pour déposer les films. Nous montrons à partir d’une 
étude bibliographique l’effet du solvant sur la « propreté » des films minces (homogénéité et 
faible rugosité). Dans une deuxième partie, nous avons présenté les deux techniques de base 
(RRX et ellipsométrie) utilisées pour la caractérisation des films minces de PS lors de notre 
étude. Une partie a été consacrée à la présentation des généralités communes entre ces deux 
méthodes. Les cas particuliers de la réflexion d’une OEM X puis d’une OEM de lumière 
visible ont été aussi traités. Nous avons fini ce chapitre par la présentation des avantages et les 
limites de chaque technique. 
Dans le chapitre suivant, nous présentons  les résultats expérimentaux obtenus par des 
mesures de RRX et d’ellipsométrie sur des films minces identiques. Les différents 
programmes et modèles utilisés pour l’analyse de nos résultats sont décrits. Nous discutons 
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L’objectif de ce chapitre consiste à caractériser expérimentalement l’évolution des 
propriétés physiques des films minces de polystyrène déposés par spin-coating sur des 
substrats de silicium traités HF (voir chapitre II) en fonction de l’épaisseur des films. Nous 
nous intéressons spécifiquement à l’indice de réfraction optique des films minces ainsi qu’à 
leur densité électronique en ayant recours aux deux techniques présentées dans le chapitre 
précédent à savoir l’ellipsomtérie spectroscopique et de réflectivité des rayons X. L’objectif 
sera d’étudier la dépendance de ces deux quantités en fonction de l’épaisseur du film. Afin de 
limiter les erreurs, les deux types de mesures ont été effectués sur les mêmes films.  
En vue de souligner l’intérêt de ces mesures, nous reprenons dans le paragraphe 
suivant la polémique existante sur la densité des films minces de polystyrène ce qui, compte 
tenu de la relation de Clausius-Mossotti, revient à une controverse sur l’indice optique ou 
encore sur la densité électronique des films.  
Controverse sur la densité des films minces 
Comme nous l’avons signalé au chapitre I, les films minces présentent une Tg qui 
dépend de leur épaisseur (relation empirique de Keddie [1]). La Tg diminue en partant de sa 
valeur dans le polymère massique (100°C) en suivant une loi asymptotique de h. Cette 
diminution semble être liée à la diminution d’un autre paramètre très important qui est la 
densité des films minces. Au début des années 1990, Reiter [2, 3] a mesuré des différences de 
densité à partir des résultats obtenus par dé-mouillage dynamique de films supportés de PS. Il 
a conclu que  les films minces auraient une densité inférieure à celle du PS massique ayant 
subit le même traitement thermique. Il a montré en outre que la densité diminue lorsque 
l’épaisseur initiale du film diminue. De ce fait, il a établi un lien  direct entre la diminution de 
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la Tg, l’épaisseur des films et leur densité. Les chaines de polymère seraient plus libres de se 
mouvoir en raison d’une augmentation du volume libre entre les chaines. Cette augmentation 
du volume libre engendrerait une densité plus faible.  
Cependant, une étude par réflectivité des neutrons faite par Wallace et al. [4] sur des 
films minces de PS deutérés spin-coatés sur des substrats de Si traités (avec et sans couche 
native de SiO2) a permis de déterminer la densité des films avec une précision de 1% pour les 
films déposés sur les substrats de Si sans couche de SiO2 native mais avec une précision 
moindre pour les films déposés sur les substrats de Si avec une couche native de SiO2. La  
présence de cette couche de SiO2 rend en effet  plus difficile l’ajustement des courbes dans ce 
cas. Néanmoins, quelle que soit l’épaisseur (de 6,5 à 79 nm) et la nature du substrat, ce groupe 
a remarqué une invariance de la densité du film en fonction de son épaisseur. La densité est 
comparable à celle du PS massique quelque soit l’épaisseur (figure III-1). 
 
Figure III-1: Densité des films minces de polystyrène deutéré spin-coaté sur un substrat de Si avec 
une surface  hydrogénée. 
Dans le même sens, Forrest et al. [5] ont réalisé des mesures de densité sur des films 
minces autosupportés de 29 à 200 nm par BLS (Brillouin Light Scattering) et ont trouvé une 
valeur égale à celle du polymère massique.  
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Beaucoup plus récemment des résultats qui vont plutôt dans le sens d’une 
augmentation de la densité des films minces lorsque l’épaisseur initiale est plus faible ont été 
publiés. Ata et al. [6] ont mesuré le volume libre dans des films de PS d’épaisseur allant de 22 
à 1200nm par annihilation de positron. Ils ont observé que le volume libre est plus petit dans 
les films plus minces ce qui veut dire une densité plus grande dans ces films (figure III-2). 
 
Figure III-2: Evolution du volume libre dans deux films minces de PS avec la température 
Yuan Li et al. [7] quant à eux ont observé une augmentation de l’indice de réfraction 
du PS par ellipsomtérie lorsqu’ils diminuent l’épaisseur du film (figure III-3). En reliant 
directement l’indice de réfraction à la densité du film par la relation de Clausius-Mossotti, on 
retrouve l’idée de l’augmentation de la densité dans les films minces.  
 
Figure III-3: Evolution de l’indice de réfraction mesuré par ellipsométrie pour des films minces 
de PS en fonction de l’épaisseur [7]  
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La question de la densité dans les films minces de polymère n’étant pas tranchée, nous 
présentons aux paragraphes suivants une étude de l’évolution de la densité en confrontant les 
résultats de deux techniques de mesures : la réflectivité X et l’ellipsométrie. La première 
donne accès à la densité électronique et la deuxième à l’indice de réfraction. Nous avons 
cherché à corréler les résultats obtenus par ces deux techniques. 
Dans un second temps, nous avons aussi suivi l’évolution de la Tg de ces films en 
fonction de leur épaisseur. Nous observons une bonne concordance avec les résultats de 
Keddie par les deux techniques utilisées : la RRX et l’ellipsométrie.  
  
III-2 Etude de l’évolution de la densité et de l’indice 
de réfraction dans les films minces de polystyrène 
 Nous commençons par l’étude de l’évolution de la densité électronique de films 
minces d’épaisseurs comprises entre 6 et 150 nm par RRX puis nous présentons l’évolution 
de l’indice de réfraction par ellipsométrie. Nous finissons cette partie par une corrélation des 
résultats déterminés par RRX et ellipsométrie. 
Les échantillons étudiés sont des films minces de PS fabriqués suivant les procédures 
détaillées dans le chapitre précédent (chapitre II). Le tableau récapitulatif suivant résume les 





Polymère utilisé Polystyrène 
Masse moléculaire 136.5K g/mol 
 
Propriétés utiles  
du polymère 
Tg~ 100°C (pour le bulk), 
Masse molaire : 104 g/mol, 
Masse volumique : 1,06 g/cm
3
, 
Solvant utilisé Toluène 
Traitements de 
surfaces utilisés 
HF et Piranha 
Technique de 
dépôt des films 
Spin-coating 
 
Paramètres de la 
technique du dépôt 
Accélération : 2000 tours, 
Vitesse de rotation : 2000 tours/min, 
Durée de la rotation : 60 secondes, 
 
Evolution de 
l’épaisseur du film 
en fonction de la 
concentration du 
PS dans le 
Toluène 
 












recuit des films 
Température du recuit : Tg+60°C=160°C, 
Type du recuit : sous vide, 
Durée du recuit : 24heures 
Tableau III-1 : Tableau récapitulatif regroupant les paramètres importants utilisés dans la 




Nous avons fait varier la concentration du PS dans la solution pour obtenir différentes 
épaisseurs de films. Neuf films de concentrations différentes (et donc d’épaisseurs différentes) 
ont été préparés. Ces films ont été caractérisés par deux méthodes :  
- La réflectivité des rayons X (RRX) pour déterminer l’épaisseur et la densité 
électronique.  
- L’ellipsométrie pour déterminer l’épaisseur et l’indice de réfraction (n(λ)). 
Comme la mesure de l’épaisseur est corrélée à celle de l’indice de réfraction en 
ellipsométrie, nous entamons les mesures par RRX qui nous permet de : 
- déterminer sans ambigüité les épaisseurs des films. 
- suivre l’évolution de leurs densités.  
Nous passons ensuite à l’étude par ellipsométrie en vérifiant que les épaisseurs 
mesurées par cette technique sont bien égales à celles trouvées par RRX afin d’appréhender 
l’évolution de l’indice de réfraction dans les films minces.  
III-2-1 Détermination de l’épaisseur et la densité des films 
minces de PS par RRX 
Les épaisseurs des films sont déduites des mesures de RRX par Transformé de Fourier 
directe (FFT) à l’aide du programme « Reflect15 » (Gibaud et Vignaud [8]). Elles sont 
consignées dans le tableau suivant (Tableau III-2) : 
Film Concentration en PS Epaisseur (Å) 
Film1 1.5g/L 61±2 
Film2 3g/L 124±2 
Film3 4g/L 168±2 
Film4 5g/L 223±2 
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Film5 7.5g/L 361±2 
Film6 10g/L 494±2 
Film7 15g/L 771±2 
Film8 20g/L 1118±2 
Film9 25g/L 1515±2 
 
Tableau III-2 : Epaisseurs obtenues par FFT du programme Reflect15 à partir des courbes de RRX sur 
les films minces. 
La (figure III-4) montre que dans le plateau de réflexion totale nous pouvons observer 
deux qc  à partir d’une certaine valeur de l’épaisseur du film égale à 36.1nm (film5). Ces deux 
qc sont intrinsèquement liés à l’échantillon et représentent :  
- le qc du Si  dont la position  est fixe qcSi=0.0318Å
-1
 pour toutes les épaisseurs. 
- le qc du PS dont la position dépend de l’épaisseur.  
Cette dernière quantité qui est une grandeur non biaisée puisqu’elle est mesurée 
directement sur la courbe de réflectivité est directement reliée la densité du film de PS (figure 
III-4) : 




































Figure III-4 : L’évolution du qc PS en fonction de l’épaisseur du film déterminée à partir des courbes de 




Nous reportons l’évolution de cette quantité en fonction de l’épaisseur des films à la 
figure III-5 : 



















Figure III-5 : Variation du qc PS en fonction de l’épaisseur du film. Le trait noir est un guide pour montrer 
le sens de l’évolution. 
 
 Nous observons clairement que le qc augmente lorsque l’épaisseur du film diminue. Or 
nous avons montré dans le chapitre II que le qc du film est directement lié à la densité 
électronique du film par la relation : 
   
     
 
 
    
  
  
    
 
    (Eq. III-1) 
ou encore 
        
              (Eq. III-2) 
Par ailleurs, la densité électronique est aussi liée à la densité massique du film par la relation  
   
   
  
 
   
 
  
   
   
 




   
 
   
                 (Eq. III-4) 
Nous pouvons donc tracer l’évolution de la densité électronique ainsi que la densité 
volumique à partir des valeurs du    mesuré et des équations précédentes. La figure suivante 
(figure III-6) illustre l’évolution de    et    en fonction de l’épaisseur du film. 

























































)  Densité volumique
 
Figure III-6 : L’évolution de la densité électronique    (en rouge) et de la densité volumique    (en noir) 
en fonction de l’épaisseur du film.  
 
Curieusement la densité des films épais semblent être inférieure à la densité 
électronique théorique d’un polymère massique (0.34 e-/Å3). A ce jour, nous n’expliquons pas 
ce constat. Peut être que le qc déterminé directement sur le plateau de réflexion totale est sous-
estimé. Cependant, la tendance de l’augmentation de la densité du film lorsque son épaisseur 
diminue existe clairement. 
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Nous avons corroboré ces résultats à partir du calcul des densités électroniques des 
films à l’aide du programme « Reflect15 ». Les courbes de RRX mesurées ont été ajustées par 
affinement au moyen de la méthode des moindres carrés [8]. De cette façon nous en avons 
déduit le profil de densité électronique après ajustement des courbes. Nous présentons dans la 
figure III-7 la superposition des courbes expérimentales et calculées à l’aide du programme 
« Reflect15 »  pour chaque film. Les ajustements par ce programme sont faits à partir d’un 
modèle à trois couches de PS respectant une variation de densité décroissante allant de 
l’interface avec le substrat de Si à la surface avec l’air. Plus d’information sur le choix du 
modèle sont fournies dans l’annexe 1. 






















  6.5nm  13.0nm  17.5nm
22.5nm  36.0nm  49.5nm 
76.5nm            Fit
  
Figure III-7 : RRX des différents films de PS étudiés. Trait noir continu : ajustement des courbes 
mesurées par le programme « Reflect15 » 
Les ajustements des courbes présentées à la  figure III-7 permettent d’obtenir les 
épaisseurs calculées des films (en plus de celles obtenues par FFT). Nous pouvons tracer 
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l’évolution de l’épaisseur du film (épaisseur calculée après ajustement (tableau III-3) en 
fonction de la concentration en PS et la comparer avec l’épaisseur du film déjà obtenue par 
FFT (avant ajustement des courbes : tableau III-2 et figure III-4). 
Film  (Concentration en PS) Epaisseur (Å) 
Film 1  (1.5g/L) 60±2 
Film 2  (3g/L) 123±2 
Film 3  (4g/L) 172±2 
Film 4  (5g/L) 222±2 
Film 5  (7.5g/L) 362±2 
Film 6  (10g/L) 499±2 
Film 7  (15g/L) 765±2 
Film 8  (20g/L) -- 
Film 9  (25g/L) -- 
 
Tableau III-3: Epaisseurs obtenues par ajustement des courbes de RRX sur les films minces à l’aide du 
programme Reflect15  
Nous remarquons que nous avons pratiquement les mêmes épaisseurs pour chaque 
concentration avec les deux méthodes  (figure III-8) : 
 
Figure III-8 : Epaisseurs en fonction de la concentration du PS dans la solution 




















Concentration en PS dans la solution (g/L)
 Epaisseurs obtenues par FFT
 Epaisseurs obtenues par calcul (ajustement)
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Remarque : Pour les films 8 et 9 (CPS=20g/L et 25g/L), nous n’avons pas pu ajuster leurs 
courbes. Certainement cela est du au fait qu’ils sont tous les deux trop épais (>100nm). Nous 
représentons dans la figure suivante (figure III-9) leurs courbes de réflectivité. 
 
Figure III-9 : Courbes de réflectivité des films : film8 (CPS=20g/L) en rouge et film9 (CPS=25g/L) en bleu 
(décalée pour la clarté de la figure) 
Comme nous l’avons déjà mentionné, les profils de densités électroniques sont 
également obtenus après ajustement des courbes. Nous présentons dans les figures suivantes 
(figure III-10 et III-11) les différents profils de densité électroniques déduits des affinements 
pour tous les films ainsi que la variation du qc du film du PS en fonction de son  épaisseur.  







































Figure III-10 : Différents profils de densité électronique associés aux courbes calculées des films étudiés 
















































Figure III-11 : Evolution du qc du film du PS en fonction de son épaisseur. Résultats obtenus par le 
programme « Reflect15 » après ajustement des courbes. Le trait continu est un guide pour les yeux. 
 
Nous constatons que la densité du film diminue lorsque son épaisseur augmente. Cette 
observation est totalement en accord avec ce que nous venons de voir précédemment pour les 
films épais (>36nm) dont nous pouvons observer l’évolution du qc directement sur les courbes 
de réflectométrie sans aucun calcul. Nous présentons à la figure III-12 les résultats obtenus 
par ces deux méthodes.   








 determiné directement à partir des courbes RRX
 q
c PS 
determiné à partir de l'ajustement des courbes
















A partir de l’évolution du qc du film, nous pouvons tracer l’évolution des densités 
électronique et volumique du film (figure III-13) : 
























































Figure III-13 : Evolution de la densité électronique (symboles pleins) et de la densité volumique (symboles 
ouverts) des films en fonction de l’épaisseur. (symboles rouges) valeurs à partir des courbes RRX. 
(symboles bleus) valeurs à partir du calcul. Le trait noir continu est guide pour les yeux. 
La première conclusion que nous pouvons tirer de ces résultats est que la densité des 
films minces augmente lorsque l’épaisseur des films diminue.  
Pour confirmer le phénomène observé par RRX, nous avons complété ce travail par 
une étude ellipsométrique multi longueur d’onde avec comme objectif l’étude de l’évolution 
de l’indice en fonction de l’épaisseur initiale du film.  
III-2-2 Détermination de l’épaisseur et l’indice de 
réfraction des films minces de PS par ellipsométrie  
Nous avons effectué la mesure d’épaisseur et d’indice pour chaque film à trois angles 
d’incidence (65°, 70° et 75°). Pour déterminer l’épaisseur finale et l’indice n(λ) du film, nous 
avons procédé par affinement simultané des résultats (analyse « multi fit ») aux trois angles. 
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Cela nous permet de moyenner les valeurs de l’épaisseur et de l’indice de réfraction de chaque 
film sur les trois mesures.  
L’ajustement des courbes expérimentales est réalisé via le programme « multi fit » du 
programme DeltaPsi2 de HORIBA. Pour cela nous devons choisir un modèle de calcul 
approprié pour l’indice de réfraction de notre film et par suite pour notre polymère. Sachant 
qu’il y a une corrélation entre l’épaisseur e et l’indice de réfraction n(λ), il est très important 
de partir d’un modèle qui nous donne une bonne allure (correcte) de la variation de l’indice en 
fonction de la longueur d’onde pour le polymère a étudié. Nous avons choisi le modèle de 
« Sellmeier Transparent » comme couramment utilisé dans la littérature sur le PS volumique 
[9]. En effet, la variation de l’indice s’écrit pour ce modèle comme suit : 
         
  
      
  
    et          (pas d’absorption)  (Eq. III-5)  
où A=1, B=1.44 et   λ0=142 nm  (pour un PS massique). 
Nous pouvons donc représenter la variation de l’indice de réfraction en fonction de la 
longueur d’onde pour ce modèle (figure III-14) 



























Longueur d'onde  (nm)
 n() à partir du modèle de Sellmeier 
         Transparent avec les parametres:
         A=1, B=1,44 et 
0
=1,42nm
 n() du PS bulk à partir de la litérature [9]
 
Figure III-14 : Cercle rouge : variation de l’indice de réfraction en fonction de la longueur d’onde pour un 
PS massique suivant le modèle de Sellmeier Transparent. Trait continu : n(λ) pour un PS bulk [9] 
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Nous venons de montrer pour les films minces d’épaisseur nanométrique (de quelques 
nanomètres jusqu’à une centaine de nanomètres d’épaisseur), que la densité électronique  
varie en fonction de l’épaisseur. On peut donc s’attendre ce que l’indice du film change 
également en fonction de son épaisseur. De ce fait, les trois paramètres A, B et λ0  ne peuvent 
pas rester tous constants. Il faut bien prendre cela en considération lors des affinements pour 
la détermination de e et n(λ). Le choix différents paramètres à ajuster ainsi et les valeurs 
initiales de départ sont argumentés dans l’annexe 2.  
A partir des différents résultats d’ajustement détaillés dans l’annexe 2, nous avons 



















 2  
n (λ) 
 

















































































































































































































































































Tableau III-4 : Epaisseur et indice de réfraction des films de PS sur substrat traité HF. Les valeurs des 
deux paramètres  B et λ0 qui donnent l’indice de réfraction à partir du modèle de Sellmeier Transparent 
sont détaillées. Le paramètre A est fixé à sa valeur initiale A=1 
Les épaisseurs des films en fonction de la concentration du PS dans la solution sont 
reportées à la figure III-15 et l’évolution de l’indice de réfraction à trois longueurs d’onde 
différentes à la figure III-16. 
 
Figure III-15: Epaisseurs mesurées des films en fonction de la concentration du PS dans la solution 
 
 
                                                                    Figure III-16a 




















Concentration du PS dans la solution (g/L)

























 n=f(e) à 400 nm
 fit de n=f(e) par le modèle: ExpDec2




                                                                Figure III-16b 
 
 
                                                                      Figure III-16c 
 
Figure III-16 : Evolution de n en fonction de l’épaisseur du film à différentes longueurs d’onde : (a) à 
400nm, (b) à 605nm, (c) à 800nm. Trait noir : guide pour les yeux. Trait bleu : la valeur du bulk. 









 n=f(e) à 605 nm
 fit de n=f(e) par le modèle: ExpDec2


























 n=f(e) à 800 nm
 fit de n=f(e) par le modèle: ExpDec2



















Nous remarquons que pour une longueur d’onde donnée, l’indice de réfraction est plus 
élevé quand le film est plus  mince. Sa valeur décroit donc lorsque l’épaisseur du film  
augmente jusqu’à une valeur minimale qui est la valeur de l’indice de réfraction du PS en 
volume  à la longueur d’onde donnée (figure III-16a, b et c). Cette évolution de l’indice va 
dans le même sens que l’évolution de la densité dans les films retrouvée dans la première 
partie de ce chapitre. Par suite, nous tentons dans la partie suivante de comparer les résultats 
des mesures obtenues par les deux techniques de caractérisation. Nous allons aussi essayer de 
trouver une relation liant l’indice de réfraction d’un film mesuré par ellipsométrie à la densité 
électronique du même film mesuré par RRX. 
III-2-3 Comparaison des résultats obtenus par 
Ellipsométrie et RRX et relation entre l’indice de 
réfraction d’un film et sa densité électronique  
Nous présentons dans cette partie une comparaison entre les résultats obtenus par les 
deux techniques. Nous commençons par une comparaison des épaisseurs mesurées puis nous 
passons à la comparaison entre l’évolution de la densité et de l’indice dans les mêmes films en 
établissant une relation entre ces deux paramètres. Nous montrons qu’à partir de l’indice de 
réfraction mesuré par ellipsométrie, nous pouvons remonter jusqu’à la densité électronique du 
film mesurée par RRX. 
III-2-3-a Comparaison des épaisseurs mesurées  
A l’issue des deux mesures d’épaisseurs par ellipso et par RRX sur les mêmes films, 
nous avons obtenu le tableau récapitulatif suivant (tableau III-5) : 
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Film1 (1.5g/L) 61±2 61±2 
Film2 (3g/L) 122±2 124±2 
Film3 (4g/L) 170±2 168±2 
Film4 (5g/L) 218±2 223±2 
Film5 (7.5g/L) 355±2 361±2 
Film6 (10g/L) 483±2 494±2 
Film7 (15g/L) 767±2 771±2 
Film8 (20g/L) 1106±2 1118±2 
Film9 (25g/L) 1490±2 1515±2 
Tableau III-5: Tableau récapitulatif des épaisseurs des films obtenues par ellipso et par RRX 
Nous représentons sur la même figure les deux évolutions des épaisseurs en fonction 
des concentrations en PS de chaque film (figure III-17) :  
 
Figure III-17 : Comparaison des épaisseurs des films mesurés par ellipsométrie et RRX 
 
Une des premières conclusions à tirer ici est que nous pouvons accorder une certaine 
confiance quant aux valeurs des indices obtenues par ellipsométrie. En effet, puisque dans 
cette technique, les mesures des épaisseurs et des indices de réfraction sont corrélées et que 




















Concentration de PS dans la solution (g/L)
 mesure par Ellipso
 mesure par RRX
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les épaisseurs mesurées en ellipsométrie sont comparables à celles trouvées par RRX, il est 
légitime de penser que l’erreur sur les valeurs des indices doit être faible. 
Nous allons maintenant établir une relation entre l’indice de réfraction optique mesuré 
par ellipsométrie et la densité électronique trouvée par RRX.  
III-2-3-b Relation entre l’indice de réfraction mesuré par Ellipso et la densité du 
même film mesuré par RRX  
Rappelons que dans le chapitre II, nous vu à partir du modèle de l’oscillateur de 
Lorentz que l’indice de réfraction optique peut s’écrire sous la forme suivante : 
     
   
     
 
  
      
  
             (Eq. III-6) 
Ce résultat est à la base du modèle de Sellmeier que nous utilisons dans nos ajustements qui 
suppose que le carré de l’indice s’écrit, comme nous l’avons déjà montré (Eq. III-5), sous la 
forme: 
      
  
      
  
  (Eq. III-5) 
En fixant  A=1 dans nos paramètres de fit, nous pouvons écrire par identification entre les 
équations III-5 et III-6 que  
  
   
     
              
   




      
 (Eq. III-7) 
En introduisant le rayon classique de l’électron       
  
       
 ,  le paramètre B devient : 
  




Si l’on s’intéresse maintenant aux mesures de RRX, nous savons que  
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      (Eq. III-9) 




   
 
  
                    (Eq. III-10) 
d’où 








   
        (Eq. III-11) 
Aux petits angles, nous pouvons écrire le vecteur d’onde critique comme suit 
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          (Eq. III-13) 
ou encore 
   
     
  
               (Eq. III-14)       
La densité électronique peut donc s’écrire sous la forme : 
        
       
     
  
     (Eq. III-15) 
Il faut bien noter que cette relation est basée sur un modèle à un seul type d’oscillateur 
justifié par une seule valeur de 0. Pour les rayons X cela est tout à fait pertinent dans la 
mesure où la fréquence d’oscillation du champ est largement supérieure à celles des électrons. 
Pour la partie visible cela reste une approximation qui est physiquement valable si la 
fréquence est très inférieure aux ultra-violets.  
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Rappelons que dans notre calcul (DeltaPsi2) nous avons seulement ajusté les valeurs 
des paramètres B et λ0 pour chaque épaisseur et indice mesurés (tableau III-4).  De ce fait, 
nous comparons dans le tableau III-6 les valeurs des densités électroniques obtenues par le 
calcul à partir de l’équation III-15 (ellipsométrie) à celles obtenues par la RRX. 
  
Tableau III-6 : Tableau récapitulatif pour la comparaison entre les valeurs des densités obtenues à partir 
de l’équation III-15 et les valeurs ellipsométriques et celles obtenues par la RRX pour différentes 
épaisseurs des films 
 
Les résultats situés dans les trois colonnes bleues (densités électroniques obtenues à 
partir de l’équation III-15 et des valeurs ellipsométriques et celles obtenues par la RRX 
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Figure III-18 : Densités électroniques des films de PS en fonction de son épaisseur. (Noir) densité calculée 
à partir de l’Eq. III-15 et des données ellipsométriques. (Vert) densité à partir des données 
ellipsométriques multipliée par un facteur α=4. (Rouge) densité déterminée directement à partir des 
courbes expérimentales de RRX. (Bleu) densité calculée à partie du programme Reflex15 de RRX. 
Nous remarquons que l’allure de la variation de la densité électronique calculée à 
partir de l’Eq. III-15 déduite des données ellipsométriques (en noir sur la figure III-18) est 
similaire à celle de la variation de la densité électronique observée directement sur courbes de 
RRX (en rouge sur la figure III-18). Sont reportées également sur ce graphe les résultats issus 
de l’ajustement des courbes par Reflect15 (en bleu).  
Nous pouvons observer que les résultats obtenus par ellipsométrie sont homothétiques 
de ceux obtenus par RRX avec un rapport d’homothétie proche de 4. Après prise en 
considération de ce rapport, nous obtenons des nouvelles valeurs (en vert sur la figure III-18) 
très proches des valeurs des densités obtenues par RRX (en rouge et en bleu). 
Une deuxième conclusion à tirer ici est que la valeur réelle de la densité électronique 
est alors : 
                  
         
     
  
            (Eq. III-16) 
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avec α = 4. Donc, nous pouvons dire que le nombre d’électrons vus par la sonde de lumière 
visible (en ellipsométrie) ne représente que le quart des électrons présents dans le film. 
Généralement, pour une onde de lumière visible, nous travaillons à des faibles énergies (de 
l’ordre de l’eV). Une partie du nombre total des électrons présents dans le matériau 
interagissent avec l’onde. En revanche,  les RX voient la totalité des électrons lors de 
l’interaction entre les RX et la matière (un film par exemple). En effet, en RRX, nous 
travaillons à des énergies beaucoup plus importantes que celles utilisées en ellipsométrie. 
Dans le cas des RX du laboratoire, l’énergie de travaille est de l’ordre de 8 KeV, et elle peut 
atteindre 22 KeV dans le cas des RX des grands instruments aux synchrotrons, par exemple. 
Donc la totalité des électrons présents dans le matériau interagissent avec l’onde X.  Dans les 
modèles utilisés pour modéliser l’indice optique ce rapport d’homothétie pourrait être associé 
à  la force de l’oscillateur.  
Le modèle de Sellmeier reste un modèle assez simpliste basé sur le modèle de 
l’électron élastiquement lié à l’atome (voir chapitre II). Dans ce modèle intervient la 
fréquence propre ω0 de l’oscillateur. Pour les films minces de PS, nous sommes partis de la 
valeur λ0=142nm pour le polymère massique, puis nous avons laissé libre ce paramètre dans 
nos calculs. Nous avons déjà montré au début de cette partie que cette valeur nous donnait les 
bonnes valeurs de l’indice de réfraction du PS massique en fonction de la longueur d’onde 
trouvées dans la littérature. Cependant la question qui se pose ici est la suivante : que 
représente cette valeur et a-t-elle un sens physique ? Peut-on utiliser cette valeur de λ0=142nm 
où encore    
   
  
                  dans n’importe quel autre modèle ? La réponse est 
non, car l’environnement de l’électron est plus compliqué que celui d’un simple oscillateur 
qui le relie à l’atome. En effet, si les paramètres du  modèle de Sellmeier A, B et ω0 
permettent  de bien décrire l’évolution de l’indice de réfraction en fonction de la longueur 
d’onde, intrinsèquement, ils n’ont pas de sens physique.  Ce modèle est trop sommaire et il ne 
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prend pas en compte le champ local. Pour calculer la densité volumique du polymère 
correctement, il est préférable de passer par la relation de Clausius-Mossotti :  
      
      
 
    
    
     (Eq. III-17) 
où  est le nombre d’Avogadro, M est la masse molaire du PS et α la polarisabilité moyenne. 
La polarisabilité s’écrit : 
                                                            
          
         
      (Eq. III-18) 
Connaissant l’indice de réfraction du PS massique (1.58985 à  λ=605nm [9]) et sa 
densité volumique (1.06 g/cm
3 
[10]), nous pouvons déduire facilement la valeur de la 
polarisabilité α=1,46 .10-33 cm3 à cette même longueur d’onde λ=605nm. 
Nous pouvons maintenant déterminer la densité volumique des films à partir de 
l’équation III-17 et des valeurs des indices de réfractions à 605nm déterminés dans le tableau 
III-4. Le tableau suivant (tableau III-7) donne la densité volumique en fonction de l’indice de 
réfraction pour chaque film. 
Epaisseur du film 
(nm) 






6,1 1,792 1,33238 
12,2 1,664 1,1647 
17,0 1,636 1,12567 
21,8 1,619 1,10155 
35,5 1,624 1,10868 
48,3 1,606 1,08289 
76,7 1,583 1,0494 
110,6 1,588 1,05673 
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149,0 1,592 1,06258 
Tableau III-7 : densités volumiques des films déterminées à partir des indices de réfraction à 605nm et de 
la relation de Clausius-Mossotti 
 
Nous traçons donc dans la figure suivante (figure III-19) cette évolution de la densité 
volumique calculée à partir des données ellipsométriques ainsi que celle de la densité 







Figure III-19 : Evolution de la densité volumique en fonction de l’épaisseur du film 
Nous observons une même tendance : l’augmentation de la densité volumique du film 
en diminuant son épaisseur. 
En conclusion, nous avons montré dans cette première partie que les deux techniques 
conduisent à des résultats similaires quant à l’évolution à la fois de l’indice et de la densité 
des films. 
Dans la partie suivante, nous allons nous intéresser à l’étude de l’évolution de la 
température de transition vitreuse dans les films minces de PS en fonction de l’épaisseur. 
Encore une fois, cette étude sera effectuée par les deux techniques utilisées précédemment. 






























 Densité à partir des mesures ellipsométrique
 Densité à partir des mesures de RRX
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III-3 Détermination de la Tg du film mince et étude 
de son évolution en fonction de l’épaisseur 
Comme nous l’avons déjà mentionné au premier chapitre, l’effet du confinement sur 
l’évolution de la Tg dans les films minces a été étudié. Même si les interprétations sur cette 
évolution ne sont pas encore unanimes, la majorité des résultats confirme l’existence d’une 
diminution de la valeur de la transition vitreuse dans les films minces de PS. Keddie et al. [2] 
sont les premiers à mettre en évidence la diminution de la Tg en fonction de l’épaisseur 
initiale du film suivant la relation :  
        





             (Eq. III-19) 
A la suite des mesures faites sur l’indice et la densité électronique des films ; nous 
avons voulu vérifier l’existence de cette évolution dans les films minces de PS étudiés 
précédemment. L’étude  a été faite sur les mêmes films par les deux techniques précédentes. 
III-3-1 Etude de l’évolution de la Tg dans les films minces 
de PS par ellipsométrie  
La détermination de  Tg dans les films minces a été étudiée par de nombreuses 
techniques. Toutefois l’une des techniques si ce n’est la technique la plus utilisée pour ce type 
de mesure est l’ellipsométrie. Les travaux de Keddie et al réalisés au début des années 90 font 




Figure III-20: Données obtenues à partir d’un scan ellipsométrique. L’échantillon (Mw=2900K), d’épaisseur 
initiale 17.3 nm donne une Tg de 353K. Une épaisseur approximative est donnée dans l’axe droit. Ce scan a 
été fait à partir d’une radiation qui a une longueur d’onde de 387.5 nm et avec un angle d’incidence de 80°. 
La valeur de Tg est marquée par la variation de la pente d’une variable ellipsométrique 
Ѱ mesurée en fonction de la température. On peut donc tracer deux droites (figure III-20), dont 
la projection de leur intersection sur l’axe des températures donne la valeur de la Tg.  
Dans leurs mesures, Keddie et al. ont appliqué cette rampe de température en travaillant à une 
seule énergie. Pour notre part, nous avons opté pour des mesures à multi-énergies comme 
détaillé dans la référence [11,12]. En effet comme la variation des paramètres 
ellipsométriques Ѱ et ∆ peut dépendre de l’énergie de mesure, cette dernière méthode (multi 
énergie) nous permet d’avoir une plus grande fiabilité sur la valeur de la Tg. 
Nous avons appliqué  lors de cette mesure une rampe en température allant de 25°C à 
145°C en effectuant une mesure tous les 5°C. A chaque mesure, l’énergie est variée de 0.75 à 
4.4eV par pas de 0.05eV. Pour chaque pallier de température, nous avons maintenu le même 




Figure III-21 : Schématisation des actions effectuées lors d’un pallié de température 
Nous présentons à la figure III-22 les évolutions de ∆ en fonction de la température obtenues 
pour le film de 7nm à différentes énergies de mesure. La valeur de la Tg s’obtient par 
l’intersection des 2 droites. 






























































Figure III-22: variation de ∆ (°) en fonction de la température (°C) pour le film d’épaisseur 7nm à 4 
énergies différentes (2.6, 2.8, 3.45 et 3.95 eV) 
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Nous pouvons observer une rupture de pente (montrée par l’intersection des deux traits 
continus) plus ou moins prononcée en fonction de l’énergie de mesure. Nous pouvons voir 
donc le grand intérêt de travailler  à multi-énergies pour que l’erreur sur la valeur de la Tg soit 
minime. La rupture de pente pour ce film et sur toutes les courbes (figure III-22) se produit  
vers 75°C en température. Cette valeur représente donc la Tg du film. Notons que la valeur de 
la Tg est déterminée ici à partir des données brutes (l’évolution de  ∆ en fonction de la 
température).  
Nous avons ensuite déterminé la valeur de la Tg sur le même film en faisant la 
détermination de l’évolution de l’épaisseur du film à l’aide du modèle Sellmeier. La figure 
III-23 montre l’évolution de l’épaisseur du film 7nm en fonction de la température.  




















) Pente: 7,82 .10-2
 
Figure III-23 : Evolution de l’épaisseur du film 7nm en fonction de la température. 
Nous remarquons sur cette évolution, l’existence de deux pentes différentes. La 
première pente relativement faible (3.69x10
-2 
Å/°C) présente le coefficient de dilatation 
thermique dû au chauffage du film, cela se présente par une petite augmentation de l’épaisseur 
du film en augmentant la température. La deuxième pente, beaucoup plus grande (7.52x10
-
2
Å/°C), présente le coefficient de dilatation du film dans son état caoutchoutique après avoir 
dépassé la Tg. Dans cet état, l’épaisseur du film augmente plus fortement puisque les chaines 
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sont plus libres de bouger. Le rapport entre ces deux pentes est pratiquement ~2, ce qui 
signifie que le film se dilate deux fois plus après Tg qu’avant Tg lors du traitement thermique. 
La température à laquelle nous avons la rupture de pente n’est autre que la température de 
transition vitreuse Tg=75°C. 
Sachant que dans l’analyse des résultats ellipsométrique l’épaisseur du film est 
toujours corrélée à son indice de réfraction, nous avons aussi vérifié l’évolution de l’indice de 
réfraction du film en fonction de la température. Cela nous permettra de s’assurer de la 
fiabilité de l’évolution de l’épaisseur obtenue et donc de la valeur de la Tg déterminer par 
cette méthode. Dans la figure suivante (figure III-24), nous présentons l’évolution de l’indice 
de réfraction du film en fonction de la température. 





























Figure III-24 : Evolution de l’indice de réfraction du film 7nm en fonction de la température 
 
Nous pouvons tout d’abord commenter le sens de l’évolution de cet indice en fonction 
de la température. En effet, il est clair que l’indice diminue lorsque la température augmente 
d’après la figure III-24. Rappelons ici que la quantité de matière dans un matériau (dans notre 
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cas le film de PS) est conservée lors d’un traitement thermique. Cela veut dire que nous avons 
une conservation de la densité surfacique définie, à une température donnée par : 
                       (Eq. III-20) 
où       est la densité électronique du film et    son épaisseur à la température T. Nous 
pouvons donc écrire à deux températures différentes du traitement thermique que :  
                         (Eq. III-21) 
Cette dernière équation montre que lors du chauffage, pour toute augmentation de l’épaisseur 
du film de PS correspond une diminution dans la densité électronique du film. Or nous avons 
montré dans la 1
ère
 partie de ce chapitre la relation de proportionnalité entre l’indice de 
réfraction et la densité électronique. Par la suite, toute augmentation de l’épaisseur induit une 
diminution dans l’indice de réfraction du film. Cette proportionnalité entre la densité 
électronique et l’indice de réfraction est d’autant plus confirmée lorsque nous observons le 
rapport entre les deux pentes sur la figure (figure III-24). En effet, la première pente (-4,03) et 
relativement faible par rapport à la deuxième après Tg (-7,85). Le rapport entre ces pentes est 
encore une fois pratiquement égal à 2. Cette valeur est exactement la même entre les deux 
pentes de la figure III-23  présentant les coefficients de la dilatation thermique du film avant 
et après Tg. Ceci est une preuve claire que le coefficient α liant la densité électronique à 
l’indice de réfraction du film par n=α.ρel est bien constant (conservé). Nous retrouvons une 
rupture de pente qui se présente à la même température Tg=75°C retrouvée précédemment.  
La première conclusion à faire ici est que nous retrouvons la même valeur de Tg=75°C 
par analyse des données brutes ou par analyse de l’évolution de l’épaisseur ou de l’indice de 
réfraction en fonction de la température à l’aide du modèle.  
Des analyses identiques faites pour les autres épaisseurs sont présentées à la figure III-
25. Elle montre l’évolution de la valeur de la Tg en fonction de l’épaisseur initiale du film. 
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 Tg avant exposition au CO
2 
 Fit avec l'équation de Keddie
 
 
Figure III-25: Evolution de la Tg  en fonction de l’épaisseur initial du film. Trait continue : fit par le 
modèle de Keddie 
 
Comme le montre la figure précédente, nous confirmons clairement que les valeurs de 
la Tg pour les films d’épaisseurs h ≤ 70 nm sont inférieures à celle du la Tg du PS massique 
(100°C). Plus précisément, nous montrons que la courbe de l’évolution de la Tg en fonction 
de l’épaisseur est bien ajustée avec l’équation de Keddie (Eq. III-19): 
        





            (Eq. III-19) 
où       est la température de transition vitreuse de l'échantillon massique, A est une 
longueur caractéristique, et ε est un exposant. Le meilleur ajustement a été obtenue pour 
      = 110 ° C, A = 0,612 +/- 0,166 et ε = 0,447 +/-0.037. 
Aussi il est important de noter que comme la mesure de la Tg est influencée par la préparation 
des échantillons et les conditions expérimentales utilisées, tous nos échantillons dans toute 
cette gamme d’épaisseur ont été préparés dans les mêmes conditions et aucun changement 
significatif entre deux mesures consécutives n’a été remarqué. 
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Dans la partie suivante, nous allons mesurer l’évolution de la Tg dans les mêmes films 
mais avec la deuxième technique : la RRX. 
 
III-3-2 Etude de l’évolution de la Tg des films minces de 
PS par RRX  
Comme  la Tg des films minces dépend fortement de l’historique du film (préparation, 
recuit, temps d’exposition en température, …), nous avons essayé de reproduire la même 
rampe en température que celle utilisée en ellipsométrie. La rampe en température est donc 
effectuée de  25°C à 145°C en effectuant une mesure chaque 5°C. A chaque pallier de 
température, nous avons maintenu le même temps de mesure que celui en ellipsométrie en 
appliquant ce qui suit (figure III-26) : 
 
Figure III-26 : Schématisation des actions effectuées lors d’un pallié de température 



















Figure III-27 : Evolution de l’épaisseur obtenue par RRX en fonction de la température de 3 films de PS 
d’épaisseurs différentes 
 
Comme pour l’évolution de l’épaisseur en ellipsométrie, la Tg ici est obtenue par la 
rupture de pente de l’évolution. Les deux pentes présentes sur chaque figure sont les 
coefficients de dilatation thermique du film avant et après Tg respectivement. Nous pouvons 




















































































Figure III-28: Evolution de la Tg  en fonction de l’épaisseur initiale du film mesurée par RRX 
 
Nous pouvons remarquer que la Tg des films d’épaisseur inférieure à 70nm est plus 
faible que celle du PS massique (100-110°C). Nous retrouvons donc les mêmes résultats déjà 
trouvés par ellipsométrie. La figure suivante (figure III-29) regroupe les résultats retrouvés 
par ces deux techniques. 



















 Evolution de la Tg par ellipsométrie
 Evolution de la Tg par RRX
 
Figure III-29 : Evolution de la Tg en fonction de l’épaisseur initiale du film mesurée par ellipsométrie et 
par RRX 






















 Evolution de la Tg par RRX
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III-4 Corrélation des résultats et discussions 
Essayons à l’issu de ce chapitre de corréler les deux résultats principaux obtenus dans 
cette partie, à savoir, l’augmentation de la densité des films minces accompagnée d’une 




Figure III-30 : Corrélation des résultats obtenus : une diminution de la Tg accompagnée d’une 
augmentation de la densité dans les films minces pour des épaisseurs inférieures à 70nm. 
 
Ce résultat peut paraître à première vue assez surprenant. En effet, la plupart des 
travaux antérieurs croisés dans la littérature montrent une diminution de cette Tg mais 
accompagnée plutôt d’une diminution de la Tg et non pas une augmentation [1-3]. Nous 
allons, donc, essayer de donner des éléments de réponse pour interpréter ce résultat tout en 
nous appuyions sur la littérature.  
Pour ce faire, nous traçons dans la figure suivante (III-31), l’évolution en température 
de la dilatation thermique relative de deux films de PS : un film mince de 26nm et un film 













Figure III-31 : Dilation thermique en fonction de la température pour deux films de PS. 
 
Il est claire sur cette figure (figure III-31) que les deux films présentent chacun deux 
coefficients de dilatation thermique. La rupture de pente entre les deux coefficients présente 
en température la valeur de la Tg comme nous l’avons déjà expliqué précédemment. Nous 
pouvons remarquer que la valeur de la Tg pour le film mince est plus petite que celle pour le 
film épais en accord avec nos résultats sur la diminution de la Tg mais aussi avec les 
précédents résultats de Keddie [1]. Nous constatons de même que les coefficients de dilatation 
thermique du film le plus mince sont plus grands que ceux du film épais, et ce avant et après 
Tg. Ce dernier constat est en parfait accord avec les résultats de Reiter [3] qui a le 
changement maximum normalisé de l’épaisseur du film lors d’un traitement thermique en 
fonction de l’épaisseur initiale (figure III-32). 






























Figure III-32 : Changement maximum de l’épaisseur du film (normalisé par l’épaisseur initiale) en 
fonction de l’épaisseur initiale lors d’un traitement thermique pour du  (a) PS 28K et (b) PS 660K 
 
Associée à cette évolution d’épaisseur en fonction de la température (figure III-31), 
nous avons une évolution de l’indice de réfraction comme montré précédemment dans ce 
chapitre. Et, à partir de la relation de Clausius-Mosotti (Eq. III-17), nous pouvons déterminer 
l’évolution de la densité des deux films en fonction de la température. La figure suivante 







Figure III-33 : Evolution de la densité en fonction de la température pour deux films de PS 
Il est clair sur cette figure que la densité du film mince est beaucoup plus grande que 
celle du film épais à température ambiante. Lors du chauffage, la densité du film d’épaisseur 






































26nm diminue plus rapidement que celle du film de 83nm d’épaisseur, pour atteindre une 
densité critique plus tôt en température. Cette densité critique est un signe du passage de la Tg 
puisque nous avons une rupture de pente, et la densité diminue plus rapidement après passage 
de cette Tg. Ce même constat se produit pour le film le plus épais en atteignant la même 
densité critique  mais à une température plus grande (Tg).  
Sachant que le produit « ρ.e » (Densité x Epaisseur) doit être conservé lors d’un 
traitement thermique car on n’ajoute ni enlève de la matière, il convient de vérifier ce produit 
dans le cas de nos deux films avant toute interprétation. La figure suivante (figure III-34) nous 







Figure III-34 : Evolution du produit « ρ.e » en fonction de la température pour les deux films de PS 
 
Nous constatons à partir de la figure précédente (figure III-34) que la quantité « ρ.e » 
est bien conservée (avec des erreurs inferieures à 3%). Nous pouvons, donc, faire confiance 
aux évolutions d’épaisseur et de densité obtenues. Essayons maintenant de corréler les 
résultats de ces deux évolutions. Pour ce faire, nous illustrons dans la figure suivante (figure 
III-35) l’évolution de l’épaisseur des deux films en fonction de la température. Nous illustrons 
aussi l’évolution de la densité en termes d’évolution de la taille volume libre dans les films 
lors d’un traitement thermique. 























































Figure III-35 : Illustration de l’évolution de l’épaisseur et de la taille du volume libre en fonction de la 
température pour deux films de PS. Le film rouge d’épaisseur initiale de 26nm et le film bleu d’épaisseur 
initiale 83nm. 
Nous partons dans cette illustration d’une taille du volume libre plus petite pour le film 
mince de 26nm que celle du film épais à température ambiante. Ceci est dû au fait que la 
densité de ce film est supérieure à celle du film épais à cette température (figure III-33). Lors 
du chauffage, les deux films se dilatent avec un coefficient plus grand pour le film mince que 
celui pour le film épais comme montré dans la figure III-32. Le film le plus mince atteigne 
une taille de volume libre critique à une température donnée. Dès qu’on dépasse cette 
dernière, le coefficient de dilatation thermique du film devienne plus grand. Nous avons donc 
une rupture de pente. Ceci n’est autre qu’un signe du passage de la Tg qui induit une plus 
grande liberté dans le mouvement des chaines du polymère en passant de l’état vitreux à l’état 
caoutchouteux.  A cette même température (la Tg du film le plus mince), la taille du volume 
libre dans le film épais est encore plus petite que la taille critique. En augmentant encore la 
température, on atteint la même taille critique du volume libre dans ce film épais qui est signe 
du passage de l’état vitreux à l’état caoutchouteux. La valeur de la Tg de ce film est donc plus 
grande que celle du film mince. Dès le passage de la Tg pour ce film, le coefficient de 
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dilatation thermique augmente tout en restant plus petit que celui du film plus mince (après 
Tg).  
Cette illustration est appuyée par les travaux de Ata et al. [6] qui ont mesuré 
l’évolution de la taille du volume libre en fonction de la température de deux films de PS : un 
film mince de 22nm et un film épais de 1200nm et ce par l’une des meilleurs techniques de la 
détermination du volume libre, à savoir, l’annihilation de positron (figure III-2) : 
 
Figure III-2: Evolution du volume libre dans deux films minces de PS avec la température 
 
III-5 Conclusion 
Dans une première partie de ce chapitre, nous avons caractérisé des films minces de 
PS par deux techniques : RRX pour déterminer l’épaisseur et la densité des films et 
ellipsométrie pour déterminer l’épaisseur et l’indice de réfraction des films. Nous avons pu 
observer par le biais de ces deux méthodes de mesure que n la densité et l’indice de réfraction 
diminuent quand l’épaisseur initiale du film augmente. Nous avons ensuite établi une relation 
entre l’indice de réfraction et  la densité du film, ce qui nous a permis de déterminer (ou 
prévoir) la densité du film à partir des données ellipsométriques (les paramètres B et λ0  ainsi 
174 
 
que l’indice de réfraction) en utilisant le modèle de Sellmeier ainsi que la relation de 
Clausius-Mossotti.  
Dans une  seconde partie, nous nous sommes intéressés à l’évolution de la température 
de transition vitreuse en fonction de l’épaisseur dans une gamme allant de 7 à 80nm. Cette 
évolution a été étudiée par ellipsométrie et RRX. Nous avons pu mettre en évidence la 
diminution de la Tg lorsqu’on diminue l’épaisseur des films de PS par ces deux techniques de 
mesure. Cette diminution suit parfaitement les équations de Keddie qui a été le premier à 
observer ce phénomène.  
Enfin, nous avons essayé de corréler les deux résultats principaux de ce chapitre, à 
savoir l’augmentation de la densité des films et la diminution de la Tg en fonction de 
l’épaisseur initiale. Nous nous sommes appuyés sur les travaux récents par annihilation de 
positron trouvés dans la littérature pour montrer que ces deux phénomènes peuvent bien 
exister simultanément sur les mêmes films sans que cela ne soit absurde. 
Après avoir étudié l’évolution de la densité et de la Tg dans les films minces dans les 
conditions atmosphérique, nous allons entamer dans les chapitres suivants les études de 
l’interaction de ces films minces de PS avec le CO2. Dans le chapitre suivant, nous présentons 
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Chapitre IV : Etude In-situ du gonflement de films 
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IV-1  Introduction 
L'utilisation des fluides supercritiques (Fsc), tels que le dioxyde de carbone (CO2) a 
récemment émergé comme une alternative écologique efficace à l’utilisation de solvants 
organiques toxiques en chimie des polymères [1-4]. En effet, le CO2 peut être considéré 
comme un solvant « propre » car il est non toxique, non inflammable et peut facilement être 
séparé et recyclé. En plus des avantages environnementaux, il présente des qualités en termes 
de traitement des matériaux grâce à sa faible tension de surface ainsi que sa capacité à gonfler, 
à plastifier et à dissoudre des composés. Le dioxyde de carbone a été utilisé à l’échelle 
industrielle dans de nombreux domaines. On peut en particulier citer la modification de la 
composition de films de polymères par extraction et imprégnation [5,6], la plastification [7], 
le moussage [8], le revêtement [6], le développement [9], le séchage et le décapage des films 
photorésistants en lithographie [1,10,11] ou la production de matériaux poreux, d'aérogels et 
de particules [12]. 
Au-dessus de sa température critique (Tc) et de sa pression critique (Pc) [1], le CO2 ne 
se comporte pas comme un gaz ou un liquide habituel mais présente des propriétés hybrides 
typiques de ces deux états. Grâce à leur faible viscosité, les Fsc sont hautement compressibles 
et il est possible d’ajuster de façon isotherme leur densité, leur viscosité et leur constante 
diélectrique, simplement en augmentant ou en abaissant la pression. Du point de vue pratique, 
le CO2 a des paramètres supercritiques plutôt modestes (TC = 31°C, PC = 73,8 bar) et l’état 
supercritique peut être atteint facilement. Pour la plupart des polymères, le dioxyde de 
carbone supercritique (CO2sc) agit comme un bon solvant sous des pressions relativement 
élevées à l'état liquide ou supercritique [13]. Toutefois, en jouant sur la pression et la 
température,  il est possible de dissoudre du CO2 dans des films minces de polymères avec des 
effets remarquables. La littérature est très abondante concernant les effets du CO2sc sur les 
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propriétés des films minces de polymère [14-28]. En particulier, de nombreux travaux se sont 
intéressés au gonflement des polymères sous pression de CO2. Pour des films minces, un 
comportement anormal est observé dans certaines conditions lorsque le film est en contact 
avec du CO2 supercritique. Pour les films ultraminces (d’épaisseur <100 nm), le pourcentage 
de gonflement passe par un maximum quand la pression et la température sont au voisinage 
du point critique. Sirard et al. [14] ont mis en évidence l’existence de ce maximum de 
gonflement dans les films minces de poly (méthacrylate de méthyle) (PMMA) déposés sur du 
silicium. Il a été observé par ellipsométrie spectrométrique in-situ. Les auteurs expliquent ce 
comportement par une séparation de phase en domaines riches en CO2 et d’autres riches en 
PMMA dans le film. Un mécanisme de décomposition spinodale (formation de micro-bulles) 
pourrait expliquer ce phénomène à la faveur d’une augmentation de la compressibilité 
isotherme du CO2. Au fait, cette dernière présente un maximum autour de la pression critique 
qui joue un rôle clé dans la stabilité de phase [29]. Koga et al. [21-26] ont utilisé la réflectivité 
de neutrons pour explorer quatre polymères différents exposés à du CO2sc et ont mis en 
évidence les mêmes tendances inattendues pour les films ultraminces dont les épaisseurs sont 
inférieures à 10 Rg. Pour les films de polystyrène (PS) et de polybutadiène (PB) au-dessous 
de 100 nm, plus l'épaisseur initiale est faible, plus le gonflement maximal est grand. 
Contrairement aux travaux précédents, les auteurs expliquent ce gonflement anormal par une 
amélioration de la solubilité du dioxyde de carbone, en raison d'un changement de sa densité 
le long d’une ligne matérialisant la "crête des fluctuations de densité". Près du point critique, 
les fluctuations thermiques microscopiques des molécules de CO2 deviennent fortement 
corrélées. Des domaines dynamiques de taille différente, conduisent à grande échelle  à des 
fluctuations de densité cohérente [30]. Il a été suggéré que les isothermes de gonflement 
dépendent de la densité loin des conditions de crêtes, et dépendent des fluctuations de densité 
quand on s’approche de ces conditions (conditions de crête). 
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Dans ces expériences, les auteurs ne discutent pas les raisons physiques de ce 
gonflement exceptionnel des films ultraminces qui ne se présentent pas pour des systèmes 
massiques.  
Dans ce chapitre, nous abordons la manière dont les films ultraminces de polystyrène 
se comportent quand ils sont exposés à des pressions de CO2 à partir de 0 jusqu'à 80 bars à 
une température de 32°C (c’est à dire dans l’état supercritique). La réflectivité des rayons X 
(XRR) a été utilisée pour suivre l'évolution du gonflement du film et de sa densité 
électronique jusqu'à 65 bars. Au-dessus de cette valeur, l'impossibilité de mesurer les franges 
de Kiessig dans les courbes  de RRX est expliquée. Ensuite, nous mettons en évidence la 
dépendance de la pression de transition vitreuse Pg (h) à l'épaisseur initiale du film. Enfin, 
nous démontrons par calcul de densité électronique, l’existence d’une quantité de CO2 piégée 
à l'intérieur du film. 
 
IV-2 Partie expérimentale : Présentation, résultats et 
discussions 
IV-2-1 Matériaux utilisés et technique de mesure 
Nous étudions le comportement de deux films ultraminces de polystyrène ayant 
comme épaisseur initiale 7 et 17 nm en fonction de la pression de CO2. Nous avons déposé les 
films minces de polystyrène (Mw = 136K) par spin-coating à 2000 tours par minute pendant 
60 secondes sur un substrat de silicium (100) traité HF. Les caractéristiques du PS utilisé ainsi 
que la technique de dépôt par spin-coating sont détaillées dans le chapitre II. Les 
concentrations du polymère en solution de toluène ont été ajustées pour obtenir l'épaisseur 
180 
 
requise du film. Le traitement chimique de la surface consiste à plonger le substrat dans un 
bain à ultrasons pendant 5 à 10 minutes afin d'éliminer les pollutions micrométriques et une 
grande partie des contaminants organiques. Nous avons, ensuite, appliqué le traitement HF en 
suivant le protocole décrit précédemment dans le chapitre II. Ce traitement a été effectué pour 
enlever la couche de silice native pour avoir une surface hydrophobe. 
Les films minces ont été par la suite recuits à 160°C pendant 24 heures avant toute 
expérience. Cela nous a permis d'enlever partiellement des contraintes internes résultant de la 
procédure du spin-coating. Il a été démontré que pour le PS, aucun solvant résiduel ne peut 
être détecté dans des films minces après centrifugation [37]. Puis, nous avons placé le film 
dans une cellule à haute pression qui a été thermo régulée à 0,1°C près. La pression a été 
contrôlée automatiquement par l'intermédiaire d'un contrôleur de pression avec une précision 
de 0,1 bar. Plus de spécifications relatives à la cellule de pression sont données dans la 
référence [38]. Toutes les mesures effectuées sur les films de PS ont été réalisées à une 
température constante de 32°C. 
Nous avons réalisé les expériences de RRX à la ligne de lumière ID10B de 
l'installation européenne de rayonnement synchrotron (ESRF, Grenoble, France) avec les 
rayons X monochromatiques d'énergie 22keV. Les rayons X de haute énergie sont nécessaires 
afin de minimiser l'absorption du faisceau passant à travers les deux fenêtres diamant de la 
cellule (d’épaisseur 2 x 0.5 mm) et à travers 35 mm de CO2 dans les états gaz ou 
supercritique. Un soin extrême a été pris pour corriger l'effet de l’endommagement des films 
de PS par le faisceau X, et ce en translatant le film au cours des expériences. De même, nous  
avons tenu compte de l’effet, peu rapporté, de l’augmentation de la pression de CO2 sur 




IV-2-2 Résultats et discussions 
IV-2-2-a Influence de la pression de CO2 sur l’analyse des données de RRX 
Lorsqu'une expérience de RRX est réalisée sous pression, il est important de noter que 
le milieu supérieur à travers lequel le faisceau arrive  sur l'échantillon possède un indice de 
réfraction qui varie en permanence avec la pression. L'indice de réfraction d'un gaz peut être 
obtenu par l'application du modèle de l’électron élastiquement lié. Un tel modèle mène à un 
indice de réfraction de la forme : n = 1-δ-iβ dans lequel la différence de n à  l'unité est donnée 
pour la partie réelle par 
  
   
 
  
   




         
   
      
        (Eq. IV-1) 
où re = 2,810
-15m est le rayon classique de l'électron, λ est la longueur d'onde, ρe la densité 
électronique,   le nombre d'Avogadro, f' le facteur de correction anomale, Mp la masse 
molaire de l'élément p et Zp son numéro atomique. Il est évident d’après l’équation IV-1 que δ 
est simplement proportionnel à la densité volumique, μ, du matériau. Lorsque l'on travaille 
avec un gaz sous pression, toute variation de pression produit un changement de densité. 
L'indice de réfraction pour les rayons X d'un gaz sous pression évolue donc avec la pression. 
Ce phénomène est tout à fait évident compte tenu du fait que la pression est juste une 
conséquence macroscopique du changement de densité de molécules incorporées dans un 
récipient. 
La densité électronique du gaz sous pression, en contact avec le substrat, augmente 
avec la pression. Ceci a une incidence évidente sur l’angle critique de réflexion totale du 
silicium. Ce point qui peut paraître surprenant peut être expliqué à partir de la loi de Snell 
Descartes. Cette loi peut être considérée comme une loi de conservation dans laquelle la 
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quantité conservée est tout simplement la composante du vecteur d'onde k parallèle à la 
surface de l'échantillon et ce, quelle que soit l'interface rencontrée. 
La conservation de cette quantité est établie en écrivant la continuité du champ 
électrique et de sa dérivée première dans la direction z perpendiculaire à la surface de sorte 
que l'on peut affirmer que : 
                 (Eq. IV-2) 
où kj est le module du vecteur d'onde dans le milieu j, l'angle rasant θj est l'angle entre le 
faisceau de rayons X et l'interface j-1, j et C est une constante [39]. En supposant que le gaz 
sous pression définit le milieu 1 et le substrat le milieu 2, il s'ensuit que                . 
Dans tout milieu j, le module du vecteur d'onde est relié au vecteur d'onde k0 dans l'air 
par la relation           de telle sorte que l'angle critique dans le milieu 1 peut être défini 
comme : 
                                  (Eq. IV-3) 
Cette dernière expression montre sans ambiguïté que l'angle critique du substrat lui-
même est influencé par la présence du gaz sous pression en contact avec le substrat. Nous 
pouvons obtenir une simulation de cet effet à l'aide de la masse volumique du gaz sous 
pression. Dans le cas du dioxyde de carbone, nous avons obtenu des informations sur sa 
densité à une pression donnée à partir de la base de données de l’Institut National des 
Standards et de la Technologie (NIST) [40]. Nous présentons la variation de la courbe de la 
RRX du silicium en présence de CO2 sous pression dans la figure IV-1a. Nous observons que 
l'angle critique diminue progressivement lorsque la pression de CO2 augmente comme le 
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montre la figure IV-1b. A chaque pression, l'angle critique peut être transformé en un vecteur 
d'onde critique de transfert qc(P) qui peut être comparée à l'expression théorique : 
      
  
 
                          (Eq. IV-4) 
Il est remarquable de constater que la pression du gaz dans la cellule au-dessus du 
substrat affecte non seulement l'angle critique de la couche en contact avec le gaz, mais aussi 
toutes les autres couches enterrées par la conservation de la composante du vecteur d'onde k 














Figure IV-1. (a) La variation de la courbe de RRX du silicium au plateau de réflexion totale en présence 
de CO2 sous pression. La diminution de (b)  l'angle critique, et de (c) l'intensité réfléchie en fonction de la 
pression du CO2 dans la cellule. Les cercles  et les lignes continues montrent respectivement les données 
expérimentales et les données calculées obtenues a partir de la base de données du NIST à 32 ° C. 


















































































De plus, le décalage de la transmission du vecteur d'onde critique avec la pression est 
accompagné d'une perte de l'intensité réfléchie (figure IV-1c). Cet effet est principalement lié 
au fait que les faisceaux incidents et réfléchis sont atténués dans la cellule par la pression 
croissante du gaz. Cet effet peut aussi être compris en calculant le coefficient de transmission 
de la cellule sous pression. Ce coefficient est donnée par la loi de Beer-Lambert et dépend à la 
fois de la distance parcourue par le faisceau dans la cellule et du coefficient d'absorption µa. 
La base de données du Laboratoire Lawrence Berkeley (LBL) [41] donne accès à cette valeur 
à toute énergie et de tous les gaz à condition que la masse volumique du gaz soit connue à la 
pression donnée. 
Nous passons dans ce qui suit à la présentation de l'analyse complète des données de la 
RRX des films de PS. 
IV-2-2-b Etude in situ de la pressurisation du CO2 dans la cellule  
i- Evolution de l’épaisseur et de la densité électronique des films de PS 
Nous représentons dans la figure suivante (figure IV-2) les courbes des mesures de la 
RRX in-situ obtenues lors de la pressurisation du CO2 dans la cellule pour le film dont 
l’épaisseur initiale est égale à 7nm. Les symboles présentent les courbes expérimentales 
mesurées pour différentes pressions (de 0 à 80 bars) et les traits continus représentent les 





































Figure IV-2. L'évolution des courbes de RRX in situ pendant la pressurisation de CO2 dans la 
cellule. Les symboles sont des données expérimentales in situ pour des pressions différentes. Les lignes 
pleines représentent les ajustements aux données. Les courbes sont translatées verticalement pour plus de 
clarté. 
A basse pression, nous observons les franges de Kiessig qui sont typiques en RRX 
d’un film lisse d'épaisseur finie. La période des franges diminue progressivement lorsque la 
pression augmente. Ceci est une indication claire de l’augmentation progressive de l’épaisseur 
du film. Nous pouvons également constater que lorsque la pression croit, l'amplitude des 
franges de Kiessig diminue progressivement et  la gamme en q sur laquelle elles sont visibles 
diminue également. A une pression de 80 bars, les franges de Kiessig disparaissent 
totalement. Lorsque la pression est inférieure à 70 bars, il est possible d'ajuster les données 
expérimentales avec un profil de densité électronique comme le montre la figure IV-3a. Les 
meilleurs ajustements sont obtenus par la modélisation, avec la technique matricielle 
(Vignaud et Gibaud [39]), du profil de densité électronique du film de PS avec un modèle à 
trois couches de PS (voir annexe 1). Pour chaque couche, les paramètres libres de 
l’ajustement sont la densité électronique, l'épaisseur et la rugosité interfaciale moyenne. Grâce 
à la grande gamme de q sur laquelle nous avons effectué les mesures de RRX (0.6 Å-1), 
comparée à la gamme de q sur laquelle les mesures de réflectivité de neutrons sont effectuées, 
nous pouvons déterminer la densité électronique du film et son épaisseur totale avec une 
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grande précision (du moins lorsque les franges restent encore visibles, c'est à dire en dessous 
de 80 bars). Notons ici que puisque l'analyse a été effectuée à des pressions inférieures à Pc, il 
n'était pas nécessaire de prendre en compte l’éventuel effet mirage mis en évidence par A. 
Mendoza et al [42] dans leurs mesures par ellipsométrie  
 









































































Figure  IV-3: (a) Profil de densité électronique dans la direction normale au substrat. Le meilleur profil 
est obtenu en modélisant le film mince par trois couches avec la technique de matrice [Gibaud et 
Vignaud]. Les différents types de lignes montrent l'évolution du profil de densité d'électronique en 
fonction de la pression de CO2 lors de la pressurisation. (b) le gonflement des deux films d'épaisseur 
initiale différente (carrés pleins : 7nm  et cercles ouverts : 17.5nm) en fonction de la pression. Les lignes en 






ii- Evidence de l’existence de la pression de transition vitreuse Pg (h) 
A partir de cette analyse des résultats, nous pouvons souligner deux principaux 
changements dans le comportement du film en fonction de la pression du CO2. Tout d'abord, à 
basse pression, c'est à dire P inférieure à P = 20 bars, une faible diminution de la densité 
électronique du film est visible. Ce changement est accompagné par un très faible gonflement 
(figure IV-3b). A basse pression, la densité électronique du film (0.365e
-
/Å3) est légèrement 





valeur, à la pression atmosphérique, est en bon accord avec celle donnée par Wallace et al. 
[43] et Koga et al. [44]. Cette densité électronique conduit à une densité  massique dans le 
film égale à 1,13 g/cm
3. Il s’agit d’une valeur légèrement plus grande que la masse volumique 
du PS massique qui est typiquement de l'ordre de 1,06 g/cm
3
. Cela est dû à un effet de 
confinement qui a été discuté dans le chapitre précédent (chapitre III) ainsi que dans d’autres 
travaux [34,45]. D'autre part, pour des pressions supérieures à 30 bars, la densité électronique 
du film continue encore à diminuer mais cette fois avec un gonflement beaucoup plus 
important du film comparé au gonflement que nous constatons pour des pressions plus faibles. 
Ce gonflement est rapporté à la figure IV-3b. Ce changement de comportement du gonflement 
a été discuté par d’autres groupes [17-19]. Dans leurs travaux, ils ont introduit la définition de 
la Pg. Cette quantité est la pression à laquelle un film mince de polymère présente une 
transition vitreuse lorsque la pression est modifiée de façon isotherme. Cette définition est 
analogue à celle de la température de transition vitreuse (Tg) quand on fait varier la 
température à pression fixe. Nous avons montré au chapitre III que pour les films ultraminces, 
Tg diminue sous pression atmosphérique lorsque l'épaisseur est bien en dessous de 100 nm 
[35]. De même, il a été signalé que la pression de CO2 à laquelle la dévitrification (le passage 
d’un état vitreux à un état caoutchoutique) d'un film polymère se produit, Pg (h), présente 
également une dépendance à l’épaisseur (h). En particulier, il a été affirmé que plus le film est 
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mince, moins une  pression élevée de CO2 est nécessaire pour le plastifier [17]. Pour un film 
de 7 nm à 35°C, la Pg(h) est voisine de 20 bars [17-19]. Notre observation montrée dans la 
figure IV-3b est en bon accord avec l'existence d'une telle Pg(h) comme le montre la grande 
différence du gonflement avant et après 20 bars. Des études antérieures ont suggéré qu'à 
faible pression de CO2, la sorption dans le polymère est décrite par un mécanisme bi-modale 
(dissolution et absorption dans les micropores), alors qu'à des pressions supérieures à la Pg, 
un comportement de sorption linéaire est observé [46,47]. Afin de valider l'impact de la Pg(h) 
sur les mécanismes de gonflement, nous avons également analysé les mesures de données de 
RRX d'un autre film ayant une épaisseur initiale égale à 17,5 nm. La figure IV-3b montre une 
augmentation significative du gonflement du film au-dessus d'une pression de 40 bars. Cette 
valeur est une fois de plus cohérente avec Pg(h) = 40 bars trouvée par Meli et al. [19] pour un 
film de PS d’épaisseur 17 nm. Même si nous n’avons pas plusieurs points pour le confirmer, 
nos mesures sur ces deux films montrent que la Pg diminue lors de la diminution de 
l'épaisseur h du film.  
Outre le gonflement du film, il est clair à partir de la figure IV-3a qu'au-dessus de 30 
bars, la couche de PS à la surface libre (couche supérieure du film) devient extrêmement 
rugueuse ou chimiquement hétérogène. Cette augmentation dans la rugosité du film de PS 
peut être attribuée au désenchevêtrement des chaînes à la surface libre du film de polymère en 
raison de sa plastification. La rugosité dans ce cas est très probablement due à un gradient de 
densité électronique plutôt qu’à un changement drastique de la morphologie de surface, car il 
disparaît lors de la dépressurisation que nous allons présenter plus tard. 
Il est à noter que notre profil de densité ne révèle pas un changement important en 
fonction de la pression de la couche adsorbée près du substrat de silicium (à l’interface Si/PS). 
Une explication possible est que, même si le CO2 favorise l'interaction avec un groupe 
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hydroxyle d'un substrat SiO2/Si [15,17], le traitement HF utilisé pour nettoyer le substrat 
donne une surface non polaire ce qui minimise les interactions. 
Enfin, nous pouvons constater que les changements de rugosité de surface et de 
gonflement du film peuvent être suivis jusqu'à 65 bars avec la RRX. Ce comportement est très 
différent de celui observé dans les études in situ de réflectivité des neutrons [22,44]. Dans ce 
cas, les oscillations dans les données de réflectivité sont encore bien définies lorsqu’on 
s’approche du point critique du fluide. Ceci est une indication supplémentaire que la rugosité 
de la surface libre ne peut pas être la seule explication de la disparition des franges. Dans le 
cas de réflectivité des rayons X, un effet majeur provient de la dégradation continue du 
contraste de la densité électronique entre le CO2 et le film de PS pendant l’augmentation de la 
pression. En effet, la densité électronique du CO2 augmente de façon continue avec la 
pression et augmente fortement au point supercritique. Par conséquent, la densité électronique 
du film de polymère qui a absorbé du CO2 devient proche de celle du CO2 dans la cellule à 
l'état supercritique. Cet effet induit une diminution de l'amplitude des franges de Kiessig qui, 
combinée à l'augmentation de la rugosité empêche l'observation des ces franges à des 
pressions supérieures à celle du point supercritique (74 bars). Ce dernier résultat prouve le fait 
que le CO2 se retrouve dans l'ensemble du film. Ceci est en contradiction avec les modèles 
supposant une couche de CO2 adsorbée à l'interface air/polymère [14,48]. Ces modèles ne 
peuvent donc pas être utilisés pour ajuster correctement nos données expérimentales. 
iii-  Détermination de la densité électronique du CO2 dans le film 
Dans cette partie, nous allons voir comment déduire la densité électronique du CO2 
stockée à l'intérieur du film à partir du profil de densité électronique. En effet, ce problème 
n'est pas simple pour deux raisons. D’une part, le gonflement du film produit une baisse de la 
densité électronique du polymère même, et d’autre part, l'absorption des molécules de CO2 
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entre les chaînes de polymère augmente au contraire la densité électronique dans le film 
exposé. Nous expliquons alors comment nous pouvons calculer : 
- La densité électronique du film de PS en fonction de la pression  
- La densité électronique du CO2 à l'intérieur du film. 
Pour cela, nous introduisons un autre paramètre à savoir la densité surfacique du film. Cette 
quantité est définie comme : 
   
                   (Eq. IV-5) 
où    
  et     sont respectivement la densité surfacique et la densité électronique du PS et t 
l'épaisseur du film. 
La densité surfacique nous fournit juste le nombre total d'électrons de PS pour une 
surface unitaire du film. Il est clair que cette quantité est conservée même si le film de PS est 
gonflé car le nombre d'électrons du PS est constant pour une même surface du film. Cela 
signifie que si nous considérons des molécules de PS exposées à deux différentes pressions, 
P1 et P2, de CO2 produisant respectivement deux épaisseurs différentes t1 et t2, nous pouvons 
écrire que : 
                (Eq. IV-6) 
Maintenant, si nous exposons un film de PS à du CO2, les molécules de CO2 diffusent 
à l'intérieur du volume libre existant entre les chaînes de PS. La densité électronique du film 
sera donc obtenue en ajoutant les électrons du PS, à ceux de molécules de CO2 qui sont 
situées à l'intérieur du film. Il est alors clair qu’à la pression P2 du CO2, la densité 
électronique totale du film est : 
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             (Eq. IV-7) 
avec       et           sont respectivement les densités électroniques des molécules de PS 
uniquement et celles des molécules de CO2 à l'intérieur du film. Il s'ensuit que 
     
     
          
    (Eq.IV-8) 
où      
  ,    
  et         
  sont respectivement les densités surfaciques du film, du PS et du 
CO2 à l'intérieur du film. 
L’équation IV-7 nous montre que la densité électronique du CO2 à l'intérieur du film 
peut être déterminée à condition de connaître l'épaisseur et la densité électronique du film de 
PS à la pression ambiante P1 ainsi que de connaître l’épaisseur t2 du film à la pression P2. 
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Figure IV-4. (a) Evolution de la densité surfacique du film en fonction de la pression. La différence entre 
la densité surfacique du film (carrés pleins) et de la densité surfacique du PS (en pointillé) conduit à la 
densité surfacique du CO2 dans le film à une pression donnée (équation IV-8). (b) la densité électronique 
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correspondante du CO2 à l'intérieur du film (carrés pleins) obtenu à partir des équations IV-6 et 7 à la 
pression donnée. La densité électronique du CO2 dans la cellule (ligne pointillée) obtenue à partir de la 
base de données du NIST. L'axe de droite montre la densité volumique correspondante. 
En utilisant toutes ces équations, nous montrons tout d'abord à la figure IV-4a 
l'évolution de la densité surfacique du film de PS en fonction de la pression de CO2 dans la 
cellule. Nous pouvons voir qu'en raison de l'absorption de molécules de CO2, cette densité 
surfacique augmente régulièrement avec la pression. La valeur initiale n’est d’autre que la 
densité surfacique du PS non exposée au CO2. En conséquence, nous avons une détermination 
directe de la densité surfacique des molécules de CO2 dans le film par une simple différence. 
La densité électronique du CO2 dans le film est ensuite facilement obtenue en multipliant la 
densité surfacique du CO2 par l'épaisseur du film à la pression P2. La figure IV-4b nous 
montre l'évolution de cette densité électronique à l'intérieur du film en fonction de la pression. 
L'évolution de la densité électronique du CO2 dans la cellule est également représentée sur la 
même figure pour la comparaison. Ces dernières données (densité électronique du CO2 dans 
la cellule) sont extraites de la base de données du NIST [40]. 
Nous pouvons distinguer à partir de cette dernière figure (figure IV-4b) un 
comportement très intéressant: d'abord, la densité électronique du CO2 dans la cellule est plus 
grande que celle à l'intérieur du film pour une pression inférieure à 20 bars. Ensuite, au-dessus 
de cette pression, la densité électronique du CO2 dans le film dépasse celle de la cellule. Cette 
observation est une signature claire de deux points: 
- L'existence d’une Pg à partir de laquelle le film passe de l'état vitreux à l'état 
caoutchoutique.  
- La condensation d'une phase dense de CO2 dans les cavités du film. 
L’accessibilité à ces cavités est facilitée par la plastification du film.  
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Finalement, au-dessus de P=50 bars, la densité électronique du CO2 dans le film 
semble saturer montrant qu'il devient plus difficile de condenser du CO2 supplémentaire à 
l'intérieur du film. Notons que la valeur de la densité électronique à 65 bars est difficile à 
déterminer en raison de la perte du contraste entre la densité électronique du film et celle du 
CO2 dans la cellule. Enfin, notre expérience montre que nous n'avons pas accès au 
comportement du film dans le l’état supercritique simplement parce que la courbe de RRX ne 
présente plus de franges de Kiessig. Cela montre qu'il n'y a aucun moyen avec les rayons X 
d’explorer ce qui se passe dans un tel film de polymère lorsqu’il est exposé à l’état 
supercritique du CO2. Ce n'est pas le cas avec les mesures des neutrons ou les mesures 
d’ellipsométrie spectroscopique où il est possible de voir encore un peu de contraste entre le 
film (PS+CO2) et le CO2 dans la cellule. 
IV-2-2-c  Etude in situ de la dépressurisation du CO2 de la cellule 
i- Dégonflement du film de PS et hystérésis entre le gonflement/dégonflement du 
film 
Après l’étude in-situ de la montée en pression de CO2 dans la cellule, nous suivons 
maintenant l’évolution du film lors de la dépressurisation de la cellule. Nous avons effectué 
cette dépressurisation étape par étape de manière à amener le film à la pression 
atmosphérique. 
                           
































Figure IV-5. L'évolution des courbes de RRX in-situ lors de la dépressurisation de CO2 de la cellule. Les 
symboles sont des données expérimentales in-situ pour des pressions différentes. Les lignes continues 
représentent l'ajustement aux données. Les courbes sont translatées verticalement pour plus de clarté. 
 
Comme le montre la figure IV-5, nous pouvons voir que dès que la pression descend 
sous la valeur supercritique (74 bars), les franges de Kiessig redeviennent visibles. 
L'amplitude des franges augmente lorsque la pression diminue ce qui mène à un meilleur 
contraste de densité électronique. Nous avons également calculé le profil de densité 
électronique pour les différentes pressions de mesure comme le montre la figure IV-6a. 







































































Figure IV-6. (a) Les profils de densité électronique correspondant à l'ajustement des données de RRX in-
situ mesurées lors de la dépressurisation. Les différents styles de ligne montrent l'évolution du profil de 
densité électronique en fonction de la pression. (b) L'hystérésis entre le gonflement lors de la 
pressurisation (carrés pleins) et le dégonflement lors de la dépressurisation (cercles ouverts) du film de PS 
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d’épaisseur initiale 7nm. Le film reste gonflé de 43%. La ligne en pointillé est un guide pour l'œil. Le 
gonflement à l'état supercritique est impossible à déterminer. 
Nous remarquons dans cette figure (figure IV-6a) que la densité électronique du film 
augmente lors de la dépressurisation. Néanmoins, le film reste gonflé lorsque la cellule est 
ramenée à la pression atmosphérique. Nous avons ainsi suivi le dégonflement du film au cours 
de la dépressurisation de la cellule que nous montrons dans la figure IV-6b avec son 
gonflement au cours de pressurisation. Nous remarquons que même si nous n'avons pas 
dépressurisé la cellule très rapidement, le film conserve un gonflement de 43%. L’hystérésis 
que nous retrouvons entre les rampes de sorption et de désorption est un comportement qui a 
été déjà rapporté [14,27]. Ces auteurs supposent que l'hystérésis est souvent due à l'état de 
non-équilibre de la rampe initiale du polymère vitreux. Notre expérience montre que la 
quantité de CO2 lors de la désorption est plus grande que lors de la sorption. Ceci est en 
accord avec le fait que le film est plus gonflé lors de la désorption que pendant la sorption à la 
même pression.  
      ii-  Evidence du stockage du CO2 dans le film et calcul de la quantité piégée 
Nous présentons dans la figure suivante (figure IV-7) les profiles de densité 
électronique du film de PS avant et après exposition. Sachant que le film gonflé contient un 
mixte de PS et de CO2 piégé, nous avons aussi tracé sur la même figure le profil de densité 
électronique attendu pour du PS seul gonflé à la même épaisseur final de notre film étudié. 
Nous observons sur la figure IV-7 que la densité électronique du film gonflé est presque la 
même que celle du film initial avant l'exposition au CO2 supercritique. 
196 
 








0,7  avant exposition au  scCO2-sc





























Figure IV-7. Profil de densité électronique correspondant au film avant (trait plein) et après (ligne en 
tiret) exposition à scCO2. La ligne en pointillés est relative à la densité électronique prévue du PS 
uniquement après exposition à CO2-sc  en se référant à l'équation IV-6. La différence entre le profil 
observé et celui du film gonflé sans CO2 piégé à l'intérieur est représentée par la zone hachurée. Cette 
zone est la signature de la quantité de CO2 piégée à l'intérieur du film. 
Ce calcul pointe clairement sur le fait que les molécules de CO2 restent piégées à 
l'intérieur du film gonflé. Avec le même calcul que celui présenté dans la partie précédente, 
nous pouvons déterminer la densité électronique des molécules de CO2 restant à l'intérieur du 





correspond à une densité massique du CO2 de 0,322 g/cm
3
 (comme signalé dans la base de 
données du NIST [40]). Une telle densité du CO2 est extrêmement élevée et correspondrait à 
une pression de CO2 de 74 bars. Nous pouvons essayer d'expliquer encore une telle valeur en 
utilisant l'équation de Laplace pour une bulle de CO2 piégée à l'intérieur des chaînes de 




       (Eq. IV-9) 
En supposant que la tension de surface du CO2 est de l'ordre de 3.10
-3
 N/m, nous 
trouvons selon l'équation de Laplace que la bulle de CO2 doit présenter un rayon de 0.81nm 
qui correspond à une sphère de volume V=2234 Å
3
. Nous devons tout de même noter ici que 
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l'incertitude sur la valeur de la tension de surface du CO2 est très élevée (au moins 30%), de 
sorte que le rayon de la sphère présentera également une incertitude du même ordre. Si, à son 
tour, nous calculons le volume moyen occupé par une seule molécule de CO2 dans cet état (ρv 
= 0,322 g/cm
3
), nous trouvons facilement qu'il correspond à 227 Å
3
. Cela tendrait à montrer 
que les molécules de CO2 sont situées à l'intérieur du film comme des clusters contenant 
environ 10 molécules. Ces clusters sont considérés comme étant répartis uniformément dans 
le film et nous supposons également que leurs tailles sont semblables ce qui est probablement 
trop simpliste. 
Pour vérifier cette affirmation, il faut rechercher le signal de diffusion des molécules 
sous forme de cluster avec un rayon d'environ 0,81 nm. Cela est possible en principe par 
GISAXS car il y a suffisamment de contraste entre les clusters de molécules de CO2 et le film 
de PS lui-même. 
Comme on l’a déjà mentionné, le calcul présenté ici suppose que les molécules sont 
réparties uniformément à l'intérieur du film. Ce n'est bien sûr pas possible compte tenu du fait 
que les molécules PS occupent également une grande partie du film. Pour une meilleure 
interprétation, nous devons considérer que la fraction volumique des molécules de CO2 est 
inférieure à l'unité. En conséquence,  le rayon moyen d'une bulle doit être inférieur à 0.81 nm 
et donc la pression dans la bulle devrait être encore supérieure à 74 bars. 
A partir de la densité électronique du PS à l'état gonflé représentée sur la figure IV-7 




), il est possible de calculer la fraction volumique occupée par le PS dans le 
film. Cette valeur est donnée par la densité électronique du PS dans le film gonflé divisée par 




). La fraction volumique du 
PS est alors de l'ordre de 73% et nous obtenons ainsi un volume libre additionnel de 27% 
rempli par des molécules de CO2. En conséquence, la densité volumique du CO2 après 
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correction de la fraction volumique serait de l'ordre de 1 g/cm
3
. Cette valeur permet de 
calculer une pression à l'intérieur des bulles de 475 bars et un rayon de 0.25 nm. Un tel rayon 
est extrêmement faible et il est important de le comparer avec les valeurs rapportées dans la 
littérature. Selon les travaux de T. Oka et al. [52] par spectroscopie d'annihilation de positons, 
la taille du volume libre dans les films de PS, exposés à du CO2-sc, après dépressurisation est 
de l’ordre de 0.306 nm. Notre estimation est en bon accord avec cette valeur. Néanmoins il 
faut être très prudent au sujet de cette quantité puisque sa détermination est très sensible à la 
valeur de la tension de surface du CO2. 
IV-2-2-d Illustration de l’évolution du film lors de la pressurisation et de la 
dépressurisation du CO2 dans la cellule 
Nous illustrons dans la figure suivante l'évolution morphologique de la couche mince 
de PS en fonction de la pression de CO2 dans la cellule (figure IV-8). 
          
Figure IV-8: Schéma de l'évolution de la couche mince de PS en fonction de la pression du CO2 
pendant la pressurisation et dépressurisation. 
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Nous pouvons décrire ce qui se passe dans le film comme suit : le film est à l'état 
vitreux à la pression atmosphérique. En augmentant la pression du CO2, le CO2 à l'état gazeux 
diffuse dans le volume libre du film. Le PS atteint son état caoutchouteux au dessus de Pg ~ 
20 bars. En conséquence, le film gonfle et plus de molécules de CO2 diffusent dans le film et 
se condensent pour former des clusters de CO2. La compressibilité isotherme du dioxyde de 
carbone qui présente un maximum autour de la pression critique est prétendu être la force 
motrice pour la séparation de phase PS/CO2 [29]. A l'état supercritique, la RRX ne peut pas 
nous donner des informations sur les caractéristiques du film pour deux raisons majeures : un 
manque de contraste entre le film et le CO2 dans la cellule et une augmentation de la rugosité 
surfacique du film. Au cours de la dépressurisation, l'épaisseur de la couche diminue, mais 
reste tout de même toujours plus grande que lors de la pressurisation ce qui entraîne une 
hystérésis. A basse pression, le film atteint de nouveau son état vitreux qui emprisonne un 
excès de molécules de CO2 dans le volume libre existant dans le film de PS. A la pression 
atmosphérique, le film reste gonflé de plus de 40% par rapport à son état initial. Notons que le 
gonflement du polymère disparaît presque complètement si le film est chauffé au-dessus de sa 
température de transition vitreuse (travaux qui seront présentés dans le chapitre VI). Cela 
indique que les molécules de CO2 sont principalement stockées dans l'état vitreux et qu'elles 
sont facilement larguées au-dessus de la Tg. Il est probable que les molécules de CO2 peuvent 
échapper du film par diffusion lente. La cinétique de ce processus sera étudiée dans le 
chapitre suivant.  
IV-3 Conclusion 
Nous avons présenté dans ce chapitre la première étude de réflectivité des rayons X in 
situ du gonflement des films minces de polystyrène confinés d'épaisseur initiale de 7 et 17 nm 
en fonction de la pression du CO2. Nous avons confirmé un résultat déjà prouvé par d'autres 
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groupes, à savoir le gonflement considérable des films ultraminces lorsqu'ils sont exposés à 
du CO2 proche de l'état supercritique. Nous avons d'abord mis en évidence le fait que 
l’exposition au CO2 sous pression affecte directement la localisation de l'angle critique du 
silicium et entraine l'atténuation du rayonnement direct à l'intérieur de la cellule. Ces 
observations sont très importantes pour permettre l'analyse des données de réflectivité des 
rayons X. Nous montrons ensuite que, quand nous nous approchons de l’état supercritique du 
CO2, le contraste entre la densité électronique du film de PS gonflé et celle du CO2 dans la 
cellule est perdu. Cela permet de conclure que les molécules de CO2 sont situées partout dans 
le film, et non pas seulement à la surface ou à l’interface avec le substrat. Un gradient de 
gonflement exceptionnel dans les films ultraminces est mesuré et expliqué par l'existence 
d’une pression de transition vitreuse Pg (h) qui dépendant de l'épaisseur. Ce comportement est 
similaire à l'observation de la température de transition vitreuse Tg (h) lorsque les films 
confinés sont étudiés en fonction de la température. 
Après dépressurisation de la cellule, nous avons la preuve que le film reste gonflé à la 
suite du stockage d'un excès de molécules de CO2 dedans. En utilisant l'équation de Laplace, 
nous en déduisons que le CO2 est piégé dans des bulles de rayon de l'ordre de 0.25 nm après 
la dépressurisation de la cellule. 
Dans le chapitre suivant, nous présentons une étude, cette fois, ex-situ du gonflement 
des films minces de PS en fonction de l’épaisseur initial. Nous suivons aussi la cinétique du 
dégonflement de ces films exposés en fonction de l’épaisseur du film ainsi qu’en fonction de 
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Le gonflement des films minces de polymères exposés à des fluides a été étudié par 
plusieurs groupes durant les deux dernières décennies. Parmi toutes les études publiées celle 
de  Koga et al. fait référence. Ils ont montré par réflectivité de neutrons que le gonflement des 
films de PS et de polybutadiène (PB) exposés à du CO2-sc est d’autant plus grand que les 
films sont minces [1]. Ils invoquent que la grande compressibilité des fluides supercritiques 
dans une gamme particulière de pression et de température est responsable du gonflement 
anormal des films minces de polymères [2-4]. Beaucoup d'efforts ont été consacrés à l'étude 
du comportement du gonflement de films minces réticulés [5,6] et non réticulés [7]. En 
utilisant la technique de résonance plasmonique de surface (RPS), Fishburn a rapporté 
l'adsorption in situ de CO2-sc dans du PDMS [8]. A cet égard, la technique de réflectivité des 
rayons X (RRX) est rarement utilisée. Cette technique est néanmoins la technique la plus 
appropriée pour mesurer le gonflement de films d’épaisseur inférieure à 200 nm avec une très 
grande précision en raison de la large gamme d’accessibilité au vecteur d'onde de transfert qz. 
En outre, l'analyse quantitative des données de RRX donne le profil de densité électronique 
(PDE) dans la direction normale à la surface du film [9-10]. Il est alors possible de déterminer 
la quantité de CO2 piégée dans les films de polymère gonflés comme nous l’avons bien 
montré dans le chapitre précédent [11].  
Mais à notre connaissance, les expériences cinétiques sur le rôle du temps et du taux 
de dépressurisation sur le gonflement des films minces de polymère et leur stabilité à long 
terme à condition ambiante n'ont pas été menées jusqu'ici. 
Dans ce chapitre, nous allons suivre l’effet de l’épaisseur initiale du film ainsi que le 
taux de dépressurisation de la cellule sur le gonflement des films minces après exposition au 
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CO2 supercritique pendant une heure à 80 bars et 35°C. Les films gonflés étant dans un état de 
non équilibre, nous allons suivre la cinétique de dégonflement de ces films jusqu’à atteindre 
un état plus stable. 
V-2 Partie expérimentale : matériaux et techniques 
utilisés 
Les films minces de PS (Polymer Source Mw = 136k) de différentes épaisseurs (allant 
de 6,5 nm à 21 nm) ont été préparés en ajustant la concentration des solutions PS-toluène. Les 
films ont été déposés par spin-coating (Karl Suss) à 2000 tours par minute pendant 60 
secondes sur des substrats de Si (100) nettoyés par traitement RCA qui est similaire au 
traitement Piranha détaillé au 2
ème
 chapitre. Dans le nettoyage RCA, les surfaces de Si (de 
taille ≈ 2×2 cm2) ont été rendues hydrophiles en les plongeant dans une solution mixte 
d'hydroxyde d'ammonium (NH4OH, Sigma-Aldrich, 25%), le peroxyde d'hydrogène (H2O2, 
Acros Organics, 35%) et l’eau Milli-Q (H2O: NH4OH: H2O2 = 2:1:1, en volume) pendant 10 
min à 100°C. Ensuite, les substrats ont été séchés avant de faire le revêtement par 
centrifugation (spin-coating). La technique de la RRX a été utilisée pour caractériser 
l'épaisseur et la qualité des films spin-coatés.  
Les échantillons sont ensuite placés dans une cellule de pression (Equipements 
Separex) ayant un petit volume de 60 ml. Afin de s'assurer de l’absence d’impureté ou de l'air 
dans la cellule, nous avons purgé la cellule deux ou trois fois avec du CO2 gaz (à une pression 
de ~5 bars). Nous avons ensuite pressurisé la cellule avec du CO2 (Air Liquide, N45 : de 
pureté 99,9995%) à l'aide d'un générateur de pression manuel (SEPAREX). La cellule est 
chauffée à la température désirée à l'aide d'une double enveloppe dans laquelle circule de l'eau 
dont la température est contrôlée à 0.1°C. La pression a été mesurée avec une précision de 0,1 
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bar. La pression et la température ont été fixées à 80 bars et 35°C respectivement pour être 
dans l’état supercritique. La dépressurisation de la cellule est contrôlée par l’ouverture d’une 
vanne après 1 heure d'exposition des échantillons. Le temps de dépressurisation a été fixé à 2 
mn.  
La technique de caractérisation des ces films avant et après exposition au CO2-sc est la 
RRX. Plus d’informations sur cette technique ainsi que sur l’appareillage ont été rapportées 
dans les chapitres précédents (II et III).  
Nous étudions dans ce qui suit les effets de la pression de CO2 sur la dilatation 
unidimensionnelle des films minces de PS. 
 
V-3 Résultats et discussions 
V-3-1-Gonflement des films minces de PS et quantité de 
CO2 piégée dans les films 
V-3-1-a Effet de l’épaisseur initiale  sur le gonflement des films minces de PS 
 Nous présentons à la figure V-1 les données de la RRX observées et calculées avant et 
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Figure V-1 : Les données expérimentales de RRX (symboles) et des courbes ajustées  (trait plein) des films 
de PS d’épaisseur (a) 6,5 nm, (b) 10,5 nm, (c) 14,5 nm et (d) de 21 nm avant (couleur bleu) et après 
(couleur rouge) exposition au CO2-sc (les courbes sont décalés verticalement pour plus de clarté). Encarts: 
les PDE correspondants. Les flèches indiquent le gonflement des films. Tous les échantillons ont été 
dépressurisés en moins de 2 minutes et caractérisés par XRR juste après la dépressurisation. 
Il est clair sur cette figure que les franges de Kiessig des films exposés au CO2-sc ont 
une période plus courte que celle des films non exposés. Ce constat prouve que les films 
exposés au CO2-sc présentent un gonflement rémanent après la dépressurisation. Pour obtenir 
les profils de densité électronique, toutes les courbes de réflectivité ont été analysées par la 
technique matricielle à l’aide du programme Reflext15 (Gibaud et Vignaud). Il est évident 
que tous les films sont sensiblement gonflés comme indiqué par des flèches sur les PDE 
présentés dans les encarts de la figure V-1.  
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La figure V-2 montre le gonflement résultant en fonction de l'épaisseur initiale. Le 
gonflement relatif rémanent a été déterminé à partir de l'équation suivante: 
      
     
  
         (Eq. V-1) 
où Hi et Hf indiquent l'épaisseur du film avant et après exposition du CO2 respectivement à 
partir de l'analyse des données de RRX. 



































Figure V-2 : Le gonflement relatif Sw (%) des films suite à la dépressurisation rapide en fonction de 
l'épaisseur initiale du film Hi. 
 
Partant de la figure V-2, il est clair que le pourcentage du gonflement dépend de 
l'épaisseur initiale du film et que la capacité de gonflement pour les films plus épais est 
inférieure à celle des films plus minces. Un comportement anormal dans le pourcentage de 
gonflement des films minces (h<100 nm) est fréquemment observé dans les régions de 
pression où le CO2 présente une grande compressibilité et des fluctuations de densité. Ce 




Une fois de plus cette observation confirme  que les films minces se comportent très 
différemment des mêmes polymères en masse puisque ce comportement de gonflement 
anormal n’a pas été observé dans l'état massique. Le mécanisme du maximum de gonflement 
n'est pas entièrement clair. Sirard et al. [12] ont affirmé que le maximum anormal ne pouvait 
être attribué à un facteur unique parmi les suivants: l’excès d’adsorption de CO2 à la surface 
du polymère, la sorption du CO2 dans la couche massique du polymère et l'interaction du CO2 
avec le substrat. Au contraire, ils ont expliqué que le gonflement maximal provient des 
inhomogénéités dans la concentration de CO2 à partir de la surface libre du polymère 
s'étendant jusqu’au substrat en raison de l'augmentation de la compressibilité isotherme du 
dioxyde de carbone. La solubilité du CO2 dans le film de polymère diminue lorsque la 
compressibilité augmente conduisant à des domaines riches en CO2 et riches en PMMA dans 
le film. Koga et al. ont proposé une autre explication à ce gonflement anormal. Les auteurs 
[1,14-15] ont considéré que le phénomène pourrait s'expliquer par une amélioration de la 
solubilité du CO2 causée par une amélioration de la densité du dioxyde de carbone à travers la 
ligne de la fluctuation de densité au-dessus du point critique. Les grandes fluctuations de 
densité du CO2 près de la ligne de fluctuation de densité améliorent considérablement le 
gonflement et la solubilité des films minces de polymères.  
Cependant ces explications ne prennent pas en compte l'épaisseur du film. Il est donc 
naturel de nous poser la question suivante: Pourquoi le gonflement anormal se produit-il à des 
épaisseurs inférieures à 50 nm? Les explications données ci-dessus sont concentrées sur les 
propriétés des fluides critiques, sous-estimant ainsi l'importance du confinement et des effets 
de surfaces dans la phase polymérique. Dans la figure V-2, nous constatons que l’écart de la 
courbe du gonflement relatif Sw(%) se produit à partir d’une épaisseur inférieure à ~50 nm. En 
effet, pour des films plus épais, lorsque le film est proche de l'état massique, le pourcentage 
de gonflement demeure essentiellement inchangé ou trop faible. Rappelons ici que nous avons 
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tracé, dans le chapitre III, l’évolution de la densité volumique des films minces de PS en 






Figure V-3 : Evolution de la densité volumique en fonction de l’épaisseur initial du film (voir chapitre III) 
Nous remarquons que l’écart des évolutions se produit pratiquement à partir de la 
même épaisseur citée précédemment (~50nm). Nous affirmons, donc, que ce comportement 
(gonflement anormal) repose sur un effet de confinement. En réduisant l'épaisseur d'un film, 
les enchevêtrements des chaînes de polymères sont perturbés [16-20]. La présence d'une 
surface libre et d’un substrat impénétrable entraîne une distribution non homogène de la 
densité dans les couches minces. En admettant cette dernière hypothèse, nous pouvons 
attribuer le gonflement anormal des films minces au gonflement d'une couche compactée à 
l’interface avec le substrat lorsque l'on augmente la pression jusqu'au point critique. La 
diffusion et la dynamique des chaînes de polymère sont considérablement améliorées dans la 
région hautement compressible, qui devrait être fortement associée à une concentration de 
CO2 plus élevée ainsi qu’à une plastification du PS. Il est bien connu que le CO2 agit comme 
un agent plastifiant du  PS à haute pression [21], ce qui facilite les mouvements moléculaires 
qui favorisent l'étirement des chaînes confinées du polymère. Après dépressurisation rapide, 
la structure interne du film est gelée (vitrification) et les films restent gonflés. 






























 Densité à partir des mesures ellipsométrique
 Densité à partir des mesures de RRX
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Un effet complémentaire qui pourrait également affecter le gonflement est le rôle 
éventuel joué par les chaînes désenchevêtrées dans les films minces de polymères. Les films 
minces sont préparés par spin-coating à partir de solutions très diluées avec des concentrations 
aussi faibles que la concentration de chevauchement (C*) [22-25]. Au cours du processus du 
spin-coating, à partir de la solution diluée, le séchage rapide peut empêcher les chaînes de 
réaliser une interpénétration totale avant vitrification. Il en résulte au final, un film séché 
ayant un degré d’enchevêtrement inférieur à celui du polymère massique. Ce phénomène a été 
confirmé par des expériences récentes sur l’étude de la viscosité des films de polystyrène 
fraîchement spin-coatés sur substrats de silicium [21,26-27]. Cette réduction de 
l’enchevêtrement entre les chaines augmente probablement leur mobilité, ce qui facilite le 
gonflement du film. En outre, dans les conditions du CO2-sc, les chaînes de PS mal ou peu 
enchevêtrées dans les films minces seront facilement étirées/gonflées comme un véritable 
système de brosse tandis que dans les films assez épais,  le gonflement sera freiné par les liens 
physiques entre les segments des chaînes enchevêtrées.  
Compte tenu de cette discussion, le compactage ainsi que le désenchevêtrement des 
chaînes peuvent favoriser l’augmentation du gonflement dans l'état confiné. 
Nous discutons cependant dans le paragraphe suivant des conséquences du gonflement 
des films. 
V-3-1-b Quantité de CO2 piégée dans les films 
Nos analyses quantitatives montrent que le gonflement est accompagné d'une légère 
diminution de la densité électronique des films gonflés. Ce constat peut être compris si nous 
supposons qu'il existe une compétition entre le gonflement qui produit une diminution de la 
densité électronique du PS d’une part et l'apport de molécules de CO2 piégées qui augmente la 
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densité électronique de tout le film d’autre part. Les deux effets sont extrêmement difficiles à 
décorréler dans ce type d'expérience. Plus de détails sur ce phénomène ont été expliqués dans 
le chapitre précédent là où nous avons mis en évidence l’existence de molécules de CO2 
piégées dans le film gonflé. Une investigation détaillée dans laquelle nous pouvons distinguer 
la présence de molécules de CO2 à l'intérieur du film serait nécessaire pour confirmer cette 
hypothèse. Cela pourrait être possible avec la réflectométrie des neutrons. 
Néanmoins, nous avons constaté que la quantité totale d’électrons dans le film n'est 
pas conservée avant et après exposition au CO2-sc comme le montre le tableau suivant 



















Rugosité de surface 
du film (Å) 
Rugosité de 
l’interface du film 
(Å) 
Avant Après  Avant Après Avant Après 
6.5 nm 21 34 13 3.7 5.5 3.0 4.0 
10.5 nm 31 42 11 3.8 5.0 4.0 4.8 
14.5 nm 50 65 15 4.5 5.5 4.0 4.3 




20 23 3 5.4 6 3.7 4.5 
 
 
Tableau V-1: Tableau illustrant différents paramètres, tels que la densité surfacique de la matière dans les 
films, la densité surfacique du CO2 piégée après exposition, la rugosité de surface supérieure et de 
l’interface du film avec le substrat avant et après exposition au CO2-sc obtenue à partir de l'analyse des 
données de réflectivité des rayons X. Les densités surfaciques sont obtenues conformément aux équations 
présentées au chapitre IV. 
 
Nous pouvons calculer à partir du PDE une grande augmentation dans la densité 
électronique du film par rapport à celle du polymère seul gonflé. Comme nous l’avons bien 
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expliqué dans le chapitre précédent, ceci peut être quantifié en utilisant le concept de la 
densité électronique surfacique puisque la surface du film reste constante. Le nombre total 
d’électrons par unité de surface dans le film de 6,5 nm est de  ≈ 21 e/Å2 et ≈ 34 e/Å2 avant et 





 est attribuée aux molécules de CO2 piégées dans le film. Pour les autres films, 
d’épaisseurs 10,5 nm, 14.5 nm et 21 nm, l'excès de densité surfacique due aux molécules de 













En plus de l’augmentation de la densité surfacique, l'exposition au CO2 provoque une 
augmentation de la rugosité de la surface libre du film ainsi que celle de l'interface 
film/substrat (tableau V-1). Probablement, les films subissent des changements 
morphologiques ou un changement dans l'enchevêtrement des chaînes de polymère en raison 
de la forte interaction du CO2-sc avec les films de PS. 
Toutefois l’explication de ce gonflement rémanent ainsi que le calcul de la quantité de 
CO2 piégée dans le film restent malheureusement des sujets à caution car les dernières 
expériences que nous avons réalisées en mai 2013 à l’ESRF ont montré que la surface des 
films pouvait parfois être contaminée par une couche provenant sans doute de la dissolution 
d’un joint contenu dans le compresseur dès que l’on passe dans l’état supercritique. De ce fait, 
nous ne pouvons pas réellement conclure sur ce sujet avant de reproduire les résultats 
présentés précédemment. Il conviendra de reprendre ces expériences en nous assurant qu’il 





V-3-1-c Effet de la vitesse de dépressurisation de la cellule sur le gonflement et 
sur la quantité de CO2 piégée dans le film 
Comme il ya une forte dépendance de Sw avec l'épaisseur, nous devons comparer les 
films d'épaisseur similaire afin d'examiner le rôle du taux de dépressurisation. La figure V-4 
montre le gonflement d'un autre film d'épaisseur 6,8 nm dont la dépressurisation a été 
effectuée beaucoup plus lentement (1 heure au lieu de 2mn). Nous observons dans ce cas une 
très faible valeur de Sw ≈ 35 %. Cela correspond à une augmentation d’épaisseur de 6,8 nm à 
9,2 nm. C'est beaucoup moins que celle du film de même épaisseur dépressurisé rapidement 
en 2 minutes (pour le film de 6,5nm d'épaisseur, Sw est de ≈ 78 %, montré dans la figure V-1), 
même si nous avons suivi la même procédure, sauf pour le taux de dépressurisation. En outre, 
la densité surfacique du film qui était ≈ 20 e/Å2 avant exposition, passe à ≈ 23 e/Å2 après 





quantité est ainsi beaucoup plus petite que celle du film dépressurisé rapidement pour une 
même épaisseur. Pour ce type de dépressurisation, la rugosité de la surface libre et de 
l’interface film/substrat augmente aussi légèrement en raison de l'exposition. 









































Figure V-4 : Les données expérimentales de RRX (symboles) et des courbes ajustées associées (trait plein) 
d’un film de PS d’épaisseur 6,8 nm, qui est dépressurisé lentement, avant (couleur bleu) et après (couleur 
rouge) exposition au CO2-sc (les courbes sont décalés verticalement pour plus de clarté). Encart: le PDE 
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correspondant. La flèche indique le gonflement du film. Tous les échantillons ont été dépressurisés en 1 
heure et caractérisés par XRR juste après la dépressurisation  
 
Dans le chapitre précédent, nous avons montré par des mesures de RRX in-situ de 0 à 
80 bars qu'un dégonflement apparaît au cours de la dépressurisation de la cellule et qu’une 
hystérésis existe entre le cycle de pressurisation et de dépressurisation. Dans ce qui suit, nous 
allons montrer que le dégonflement existe même après dépressurisation totale de la cellule et 
retour aux conditions ambiantes de pression et de température. Nous montrons de plus que ce 
dégonflement évolue en fonction du temps et qu’il est en grande partie fonction de la vitesse 
de dépressurisation de la cellule.  
 
V-3-2- Evolution des films minces gonflés à leur retour à 
pression atmosphérique et température ambiante : 
cinétique de dégonflement de films 
Nous présentons maintenant l'évolution en fonction du temps des courbes de la RRX 
des films gonflés après exposition au CO2-sc. La figure V-5 montre  l'évolution des courbes 
de RRX et des PDE correspondants pour les films gonflés par dépressurisation rapide (2 






















































































































































































































Figure V-5. L’évolution en fonction du temps des courbes de RRX (symboles) et des courbes ajustées (trait 
plein) des films de PS gonflés après une dépressurisation rapide. L’épaisseur initial des films et de (a) 6,5 
nm, (b) 10,5 nm, (c) 14,5 nm et (d) 21 nm (les courbes sont décalées verticalement pour plus de clarté). 
Encarts: les PDE correspondants. Le dégonflement est indiqué par des flèches. 
 
Nous observons un décalage clair des franges de Kiessig avec le temps. Ce décalage se 
fait vers les valeurs les plus élevées de qz pour l'ensemble des films ce qui correspond à une 
diminution de l'épaisseur du film. Ceci est également visible dans les PDE (indiqué par des 
flèches). Toutefois, cette diminution a tendance à se stabiliser avec le temps. Pour étudier 
l’effet du taux de dépressurisation de la cellule sur ce dégonflement, nous avons aussi choisi 
d’étudier l’évolution des courbes de RRX et des PDE en fonction du temps pour un film 
dépressurisé lentement (1 heure). L’épaisseur initiale de ce film est de 6.8 nm. L’évolution est 
présentée à la figure V-6. Contrairement aux films obtenus après une dépressurisation rapide, 
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nous remarquons clairement que la diminution de l'épaisseur ou le dégonflement avec le 
temps est très faible, ce qui justifie la bonne stabilité de ce film. 














































Figure V-6. Les courbes de RRX pour différents temps d’évolution (différents symboles) et les courbes 
ajustées (trait plein) pour un film de PS de 6,8 nm d’épaisseur initial et gonflé suite à une dépressurisation 
lente de la cellule. Les courbes sont décalées verticalement pour plus de clarté. Encart: Les PDE 
correspondants. 
Pour comprendre quantitativement le mécanisme de dégonflement et la stabilité des 
films gonflés par exposition au CO2-sc, nous traçons dans la figure V-7 le gonflement relatif à 
un instant t donnée Sf(t) ainsi que le dégonflement relatif, ∆S, qui est défini comme ∆S = Sw-
Sf(t), en fonction du temps. Sw et Sf(t) représentent le gonflement observé immédiatement 
après la dépressurisation (le gonflement relatif donné dans la figure V-2) et celui après un 
certain intervalle de temps, respectivement. Il est évident à partir de la figure V-7a que Sf(t) 
diminue avec le temps. En plus, pour un temps t donné, Sf est toujours plus grand pour une 
épaisseur du film plus petite. Ceci implique que ∆S, illustré à la figure V-6a, est également 
dépendant du temps et qu’il est plus grand lorsque le film est plus mince. De plus, le 
dégonflement relatif dépend fortement du taux de dépressurisation du film. Les films 
dépressurisés rapidement montrent un ∆S beaucoup plus élevé par rapport aux films 




Figure V-7. (a) Le gonflement Sf (t) de différents films dépressurisés rapidement (symboles ouverts) et 
d’un film dépressurisé lentement (symbole solide) en fonction du temps (t). Encart: dégonflement ∆S des 
différents films en fonction du temps. Traits mixtes passant par les données de S (t) et ∆S sont les courbes 
analysées en utilisant l’Eq V-2. (b) Evolution de S (t) en fonction du temps t en échelle logarithmique. 
Encart: Taux de relaxation en l'épaisseur relative (β) en fonction de l’épaisseur initial du film Hi.  
 
Afin de quantifier l'évolution temporelle de Sf(t) pour des films de différentes 
épaisseurs et de différents taux de dépressurisation, nous avons exprimé la décroissance en 
gonflement, c'est à dire le dégonflement qui est considéré ici comme une relaxation du film, 
par une loi logarithmique (en pointillé sur la figure V-7a) comme [28-29] 
                      (Eq. V-2) 
où α est une constante qui signifie physiquement la capacité de gonflement conservé dans le 
film, après un jour de la dépressurisation (lorsque t=0) et β est le taux de dégonflement ou de 
relaxation de l'épaisseur relative. Puisque notre étude porte sur la relaxation dans les 
conditions ambiantes, β dicte la détente isotherme (à température ambiante) et isobares (à 
pression atmosphérique) des films gonflés de polymère. ∆S, défini précédemment, est 
également tracé dans l'encadré de la figure V-6a en fonction du temps pour les différents 
films. Il montre clairement que le dégonflement prédomine dans les films ultraminces 
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dépressurisés rapidement par rapport aux films plus épais et dépressurisés plus lentement. 
Cependant, dans la figure V-7b, Sf(t) est tracé en fonction de log (t) afin de visualiser le taux 
de relaxation, β, qui peut être obtenu à partir de la pente de la courbe linéaire soit β = 
dSf(t)/dlog(t). Il est évident à partir de ce chiffre qu'il ya une différence remarquable dans les 
pentes des différents films. Nous avons donc tracé les valeurs de β obtenues pour les 
différents films en fonction de l'épaisseur initiale du film, Hi, dans l'encart de la figure V-7b. 
En effet, nous observons une différence significative dans les valeurs de β qui sont plus 
grandes dans les films minces et dépressurisés rapidement. Ceci implique que le taux de 
dégonflement/relaxation est plus rapide dans les films minces dépressurisés rapidement. 
V-3-3 Discussions et Interprétations 
Il est bien connu que le PS est dans un état vitreux à condition ambiante. Cela signifie 
que les molécules de PS peuvent vibrer légèrement en raison de l’agitation thermique 
atomique, mais qu’elles ne présentent pas de mouvements segmentaires au cours desquels une 
grande partie de la molécule se déplace (sauf sur une très longue période de temps). Ainsi, 
lorsque les polymères sont à l'état vitreux, ils sont généralement durs, rigides et cassants. 
Dans le cas des films minces de PS exposés à du CO2-sc, nous constatons que l'épaisseur des 
films diminue considérablement dans un intervalle de temps très court après la 
dépressurisation rapide, même si ils sont maintenus dans les conditions ambiantes (schématisé 
sur la figure V-8a). Ceci pourrait être attribué à l'effet de plastification du CO2 qui est connu 
pour faciliter les mouvements moléculaires, laissant entendre que les films ne parviennent pas 
à l'état vitreux habituel après une dépressurisation rapide ou qu'ils sont dans un état de non-
équilibre ou métastable. Dans la cellule de CO2-sc, la pression et la température sont 
maintenues à 80 bars et 35°C respectivement. Cette pression est beaucoup plus élevée que la 
pression de transition vitreuse Pg à 35°C. Ainsi le PS est dans l'état caoutchouteux dans de 
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telles conditions. Au cours de la dépressurisation, la pression descend en dessous de Pg et le 
PS devrait revenir à son état vitreux. Dans le cas de la dépressurisation rapide, la pression 
passe soudainement de 80 bars à une pression en dessous de Pg et les molécules de CO2 sont 
probablement piégées à l'intérieur du film. Ce dernier point est appuyé par le fait que les films 
restent gonflés et présentent un excès de densité électronique par rapport au film initial [11]. 
Notons cependant que la présence de molécules de CO2 à l'intérieur du film n'a pas encore été 
mise en évidence par des méthodes directes telles que la spectroscopie Raman ou IR en raison 
de la très faible épaisseur des films. Leur présence est déduite uniquement à partir du calcul 
de l'excès de la densité électronique observé dans le profil de densité électronique. Notre 
observation expérimentale montre que les films dépressurisés rapidement sont plus gonflés 
que ceux dépressurisés lentement après la dépressurisation complète. Au cours de la 
dépressurisation rapide, la pression atteint très rapidement la pression ambiante, de telle façon 
que les films ne peuvent pas atteindre un état d'équilibre. Au contraire, la dépressurisation 
lente favorise l'équilibre entre le film et les molécules de CO2. Cela explique certainement le 
mouvement possible des chaînes de polymère lors de la dépressurisation ce qui permet la 
libération progressive des molécules de CO2 en contact avec les chaînes de PS. En 
conséquence, les films fortement gonflés sont obtenus après une dépressurisation rapide 
contrairement à ce qui est observé pour la dépressurisation lente. 
En outre, ces films présentent un dégonflement qui suit une loi logarithmique avec le 
temps. Physiquement, ce problème pourrait être analogue à la relaxation des polymères qui 
sont refroidis rapidement en dessous de leur Tg au point que la matrice se fige [30]. Dans cet 
état, les polymères ne peuvent pas atteindre leur état d'équilibre et en conséquence un 
relâchement structurel vers l'état d'équilibre se produit même si la température est abaissée en 
dessous de Tg. D'autre part, si le polymère est refroidi très lentement alors on obtient un état 
d'équilibre du polymère. Le présent chapitre porte sur la relaxation qui se produit dans les 
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polymères qui ont subi un grand stress dû au gonflement considérable lors du piégeage des 
molécules de CO2 entre les chaînes ainsi qu’aux interactions qu’avec l’environnement 
supercritique du CO2 au sein de la cellule. Ainsi, d'un point de vue fondamental, 
l'interprétation repose sur la compréhension des mécanismes de relaxation des polymères 
étirés sous grand stress. Comme le taux de relaxation est influencé par la mobilité segmentaire 
des chaînes de polymère, les mesures de la vitesse de relaxation des films gonflés sous CO2-sc 
fournissent un moyen pour sonder la mobilité moléculaire dans des systèmes confinés. Un 
point très important est de savoir comment les chaînes s’approchent de leur état d'équilibre. 
Ceci est généralement mesuré par rhéologie sur des polymères massiques. Dans le cas de 
films ultraminces cette technique n’est plus utilisable. La conformation des chaînes peut être 
considérée comme une chaîne de gouttes (blob) et donc le comportement de relaxation est dû 
au réarrangement des gouttes. La relaxation est très rapide au début, mais ralentit au court du 
temps quant les chaînes se rapprochent de leur configuration stable. C’est ce qui explique la 
décroissance logarithmique de l'épaisseur totale avec le temps de vieillissement. Par 
conséquent, dans ce cas, il est tout à fait raisonnable de considérer que les chaînes de PS sont 
en train de se détendre avec le temps ce qui est facilité par l'effet plastifiant de CO2 ou par des 
vides intégrés entre les chaînes du polymère. Dans certains cas, comme pour les films spin-
coatés de PMMA, une diminution progressive de l'épaisseur avec le temps a été montrée. 
Cette diminution a été attribuée à la relaxation structurale des chaînes de polymère en plus de 
la désorption simultanée du solvant [28]. Ceci est en parfait accord avec nos résultats vu que 
la détente semble être accompagnée de la diffusion du solvant (qui n’est autre que le CO2 
piégé) à l'extérieur du film car la densité surfacique du CO2 diminue dans le temps comme le 
montre la figure V-8b. Plus le film s’approche de son état stable, plus la relaxation est faible. 
La relaxation des chaînes de polymère, qui est mise en évidence par le dégonflement, 
commence dans la cellule pendant la dépressurisation. Au cours de la dépressurisation lente, 
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les chaînes de PS sont en équilibre avec les molécules de CO2 ce qui favorise une meilleure 
relaxation d’où un gonflement plus petit. 
 
Figure V-8.  (a) Représentation schématique de gonflement (in-situ et ex-situ) et son évolution dans le cas 
de deux films d'épaisseur similaire l’un dépressurisé rapidement et l’autre lentement. (b) Quantité de CO2 
(densité surfacique) piégée en fonction du temps pour trois films de PS de différentes épaisseurs. 
 
V-4- Conclusion 
Nous avons effectué des mesures de RRX pour suivre le gonflement et la stabilité des 
films de PS gonflés après exposition au CO2-sc pour différentes épaisseurs. Les films minces 
présentent une plus grande capacité de gonflement et de dégonflement au cours du temps que 
les films épais. Cet effet est fortement dépendant du taux de dépressurisation. La 
dépressurisation rapide augmente considérablement non seulement le gonflement du film 
mais aussi la cinétique de dégonflement au cours du temps. A cause de la dépressurisation 
rapide, les films sont dans un état métastable qui permet encore la mobilité des chaînes de 
polymère pour la relaxation. D'autre part, les films dépressurisés lentement sont plus dans un 
état vitreux qui inhibe la poursuite du mouvement des chaînes de polymère. En outre, nous 
avons mis en évidence la dépendance du gonflement et du dégonflement à l’épaisseur initiale 
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du film. Les différentes valeurs de β observées dans les films ayant différentes épaisseurs et 
vitesses de dépressurisation suggèrent que le taux de dégonflement ou d'instabilité de 
l'épaisseur relative est fortement lié à l’épaisseur initiale et à la cinétique de dépressurisation 
du film. Nous avons ainsi montré que nous pouvons régler la capacité de gonflement et la 
stabilité des films PS non seulement par variation de la pression à l'intérieur de la cellule, 
mais aussi en faisant varier la vitesse ou le temps de dépressurisation de la cellule.  
Dans le chapitre suivant, nous allons nous intéresser à l’évolution de la Tg dans ces 
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Bien qu'un grand nombre d'études a été publié sur l’évolution de la Tg dans les films 
minces de polymères [1-14] ainsi que sur l’influence du CO2 sur la Tg des polymères 
massiques [15-18], peu de recherches ont été faites concernant l’influence du CO2 sur la Tg 
des films minces. L’un des rares travaux sur ce sujet a été réalisé par Yang et al. [19] sur des 
films minces de PLGA exposés ex-situ à différentes pressions de CO2. Ils ont mesuré la Tg 
par AFM en utilisant la méthode de l’implantation des nanoparticules d’or sur la surface de 
film mince [20-21]. La conclusion de leurs observations est que la Tg de surface diminue 
fortement avec la pression d’exposition des films. 
De nos jours, vu l’évolution et la multiplication des utilisations des films minces ainsi 
que les applications de ces films en interaction avec le CO2, il est intéressant d'explorer l’effet 
de l’exposition à du CO2  sur la Tg des films minces.  
Dans le chapitre III, nous avons étudié l’évolution de la Tg en fonction de l’épaisseur 
pour les films minces de PS non exposés à du CO2. Dans ce chapitre, nous allons nous 
intéresser à l’étude des films gonflés au CO2. Deux objectifs principaux seront traités. Le 
premier consiste à étudier par ellipsométrie l’évolution de transitions vitreuses détectées dans 
ces films après exposition au CO2-sc. Une première rampe en température sera donc effectuée 
lors de la mesure ellipsométrique pour la détermination des différentes Tg dans les films.  Le 
second objectif de ce chapitre est de suivre l’évolution de l’épaisseur et de la Tg dans les films 
gonflés après relaxation du film à la suite d’un recuit sous vide. Cela nous permettra de voir si 




VI-2 Résultats et discussions 
VI-2-1- Evolution de la Tg dans les films minces gonflés au 
CO2 
Nous avons déjà vu dans le chapitre III que la Tg évolue en fonction de l’épaisseur en 
suivant l’équation de Keddie : 
        





     (Eq. VI-1) 
Cette évolution est donnée dans la figure suivante figure VI-1 : 


















 Tg avant exposition au CO
2 
 Fit avec l'équation de Keddie
 
 
Figure VI-1: Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de l’épaisseur  des films 
minces de PS. La ligne continue est l'ajustement des données expérimentales avec l'équation 1. 
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Dans le chapitre précédent (chapitre V), nous avons étudié le gonflement et le 
dégonflement des films minces de PS après exposition au CO2 supercritique pendant 1 heure à 
80 bars et 35°C. Nous avons montré que les films minces dégonflent au cours du temps en 
adoptant une cinétique qui dépend de la vitesse de dépressurisation de la cellule. Pour les 
films étudiés dans ce chapitre, l’exposition au CO2 a été effectuée en suivant la même 
procédure décrite au chapitre V et en dépressurisant rapidement la cellule (en 2 minutes). 
Nous avons donc choisi de laisser relaxés les films pendant deux semaines avant de faire cette 
étude. Nous avons effectué ce choix car le dégonflement commence à se stabiliser après cet 
intervalle de temps. 
Après gonflement sous CO2-sc, nous avons effectué une rampe en température sur les 
films pour suivre l’évolution de leur épaisseur par ellipsométrie. La procédure qui a pour 
objectif de déterminer la Tg est détaillée au chapitre III. La figure suivante (figure VI-2) 
représente l’évolution du paramètre Ѱ en fonction de la température pour deux films 
d’épaisseur différente. L’évolution de leur épaisseur en fonction de la température est ensuite 
présentée. Les températures de transition se manifestent par des brusques changements de 





Figure VI-2: Transitions thermiques mesurées pour les films minces de PS lors de la première montée en 
température. L’évolution (a) de Ѱ et (c) de l'épaisseur du film gonflé d’épaisseur initiale 28nm en fonction 
de la température. (b) et (d) respectivement les mêmes choses pour un film gonflé d’épaisseur initiale 
12.9nm. 
Nous identifions clairement que les deux films présentent le même comportement 
même si leurs épaisseurs sont sensiblement différentes. Nous remarquons en plus l’existence 
de trois ruptures de pentes qui sont quasiment indépendantes de l’épaisseur initiale du film. 
Les différentes transitions vitreuses qui en découlent sont reportées à la figure VI-3  pour 

























Figure VI-3 : Evidence de l’existence de trois Tg dans le film gonflé au CO2 pour différentes épaisseurs 
initiales de film. 
Au début de la rampe de chauffage, tant que la température est loin d'une transition, 
nous observons une dilatation thermique ordinaire qui se manifeste par une faible 
augmentation d’épaisseur (figure VI-2b et VI-2d). La première transition, située entre 45-
55°C, est attribuée à une diminution de Tg indépendante de l'épaisseur du film. Cette 
déviation de la Tg pourrait s'expliquer par la présence de molécules ou de clusters de CO2 
piégés dans le film (voir chapitre IV)  qui entraine l’effet de plastification dans la zone 
gonflée. La deuxième transition, entre 70-80°C, est attribuée au début du dégonflement du 
film de PS. C'est clairement la température à laquelle l'épaisseur commence à diminuer en 
raison du mouvement des chaines dans l'état caoutchouteux. Les films qui présentent sans 
doute une structure poreuse après gonflement ont tendance à relaxer. La dernière transition 
autour de 90-100°C correspond à la Tg généralement signalée pour l’état massif du PS. La 
raison de l’existence de cette transition vitreuse « bulk » n'est pas claire. Nous pouvons 
simplement supposer que pendant l'effondrement de la mousse une partie du polymère 
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récupère l’état massique qui permettra la signature de cette transition. Sinon, cette dernière 
transition peut résulter d'une couche en contact avec le substrat qui a une mobilité réduite 
proche de celle du « bulk », en raison d'interactions importantes entre le polymère et le 
substrat. 
VI-2-2 Evolution des films minces gonflés après recuit sous 
vides 
Malgré le consensus parmi les nombreuses mesures, une question fondamentale 
persiste dans la littérature concernant la contribution de la préparation des échantillons sur les 
valeurs de Tg mesurées [22]. Cette contribution du processus est très difficile à enlever sans 
un temps et une température de recuit conventionnel [23-24]. Dans notre étude, l’exposition 
au CO2-sc qui a  gonflé les films pourrait contribuer à effacer ces effets persistants du spin-
coating. C'est pourquoi, après la première rampe de chauffage, tous les films ont été recuits 
sous vide à 160°C pendant 24 heures afin de déterminer si les films peuvent désormais 
atteindre un état d'équilibre avec ce traitement thermique. Après cette procédure de recuit, 
nous avons de nouveau effectués les mesures ellipsométrique pour suivre l’évolution de 
l’épaisseur de ces films et ainsi déterminer leurs transitions vitreuses. La figure suivante 
(figure VI-4) montre l’évolution en épaisseur en fonction de la température de deux films 
gonflés ayant subit deux rampes en température (1
ère
 rampe pour l’obtention des Tgs du film 
gonflé, et 2
ème










Figure VI-4 : Evolution de l’épaisseur en fonction de la température de deux films gonflés d’épaisseur 
initiale (a) 24nm et (b) 101nm, après 2 rampes en température. 
Nous remarquons après ce recuit que les films sont totalement dégonflés et présentent 
des épaisseurs très proches de celles avant exposition au CO2. La figure VI-4 montre que 
seule une transition est récupérée au lieu des trois Tg observées sur les films gonflés. Comme 
le film revient à son épaisseur de départ (avant exposition), nous identifions cette Tg mesurée 
à celle du même film avant exposition. Pour bien valider ce point, nous comparons à la figure 
VI-5, l’évolution des Tg des films après le recuit et avant toute exposition au CO2. 
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Figure VI-5 : Evolution de la température de transition vitreuse en fonction de l’épaisseur des films de PS 
gonflés après la 2
ème
 rampe en température (recuit sous vide à 160°C et pendent 24h). 

















































Nous observons une concordance entre les valeurs mesurées avant et après exposition 
pour des films recuits. La transition après exposition et après recuit suit également une loi de 
type Keddie qui dépend de l’épaisseur initiale du film. Cette dépendance à l'épaisseur suite à 
divers stimuli subis par le film (température, pression, solvant) est frappante. Nous pouvons 
déduire de nos mesures de Tg que les effets de confinement sont toujours présents pour les 
films étudiés en température et sous pression. L'effet de confinement dans les films minces est 
un concept générique qui est mis en avant quand une déviation des propriétés physiques du 
polymère par rapport à celles observées dans le massique se manifeste. La relation entre l'effet 
de confinement et la structure réelle des films fait encore débat, mais la contribution 
respective des deux interfaces (surface libre avec l’air et interface avec le substrat) a été 
mieux appréhendée dans des publications récentes. La surface libre a été signalée comme 
étant la principale cause de la réduction de la Tg [25]. Ceci est illustré par des expériences 
récentes qui mettent en évidence que la dépression de la Tg est plus forte pour des films 
minces autosupportés que pour les mêmes films déposés sur un substrat de silicium. D’un 
autre côté, l’existence d’une couche de PS liée au substrat de Si a été aussi mise en évidence 
[26-27]. Fujii et al. [27] ont effectué des expériences sur le rinçage des films minces de PS au 
toluène. Ils ont mis en évidence que la présence d'une couche de PS irréversiblement adsorbée 
(qui ne peut pas être éliminée) sur les substrats de Si avec et sans couche native de SiO2. Cette 
couche liée est fixée au substrat pendant le début du processus de dépôt et dépend de la 
concentration du PS dans la solution par rapport à la concentration de recouvrement C* [28]. 
La compétition des forces agissant aux deux interfaces et les contraintes induites sur les autres 
chaînes PS induisent les propriétés de la couche mince. Ainsi, nous pouvons représenter le 
film par un modèle à trois couches constitué d'une couche de surface mobile au-dessus du 
film couplée hydro-dynamiquement à la couche inférieure en contact avec le substrat avec, 
entre les deux, une couche de type « bulk » [29-31]. Pendant le processus de recuit et 
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d’exposition sous haute pression, les interfaces complexes entre ces couches évoluent de 
manière couplée. Cette structure stratifiée au sein des films minces de PS est censée être la 
force motrice majeure restaurant la dépendance en épaisseur de la Tg. Les interfaces des films 
sont à l’origine de «l'effet mémoire» qui ramène les chaînes de polymères dans un état 
confiné conduisant à  une dépression de la Tg. Contrairement au cas du dépôt par spin-coating 
pour lequel une contrainte expérimentale est appliquée (rotation, évaporation rapide), dans le 
cas de l’exposition au CO2-sc, le système revient à un état d'auto-confinement. Ce 
rétablissement de l’état confiné ressemble fortement à un effet de mémoire de forme observé 
dans d'autres systèmes polymères et composites. En perspectives, le traitement au CO2 
supercritique pourrait s’avérer un traitement fascinant pour d'autres systèmes tels que les 
nano-composites dont le confinement a également été étudié [32] pour assurer par exemple un 
meilleur effet de mémoire de forme. 
VI-3 Conclusion  
Nous avons montré précédemment l’évolution de la Tg dans les films minces non 
gonflés en fonction de leur épaisseur initiale. Dans ce chapitre, nous avons voulu suivre 
l’évolution de la Tg dans ces mêmes films après exposition et gonflement au CO2-sc. Nous 
avons aussi voulu suivre l’évolution (épaisseur et Tg) des films gonflés après un recuit de 24h 
à 160°C sous vide.  Ainsi, les films gonflés ont été soumis à deux rampes successives de 
chauffage. Lors de la première, nous avons pu mesurer trois Tg qui s’avèrent être quasiment 
indépendante de l’épaisseur du film. Suite à la deuxième rampe de chauffage (recuit sous 
vide), nous retrouvons les mêmes Tg que celles mesurées dans les films minces confinés 
avant exposition au CO2. Les films regagnent en plus leur épaisseur mesurée avant 
gonflement. Ceci semble indiquer qu’il existe des forces de rappel qui ramène le film dans 
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Conclusion générale et perspectives  
 
L’objectif de notre thèse était de contribuer à la littérature existante sur l’évolution des 
propriétés physiques des films ultraminces de polystyrène. Afin d’atteindre cet objectif, nous 
avons suivi l’évolution de l’épaisseur, de la densité électronique, de l’indice de réfraction et 
de la température de transition vitreuse dans ces films ultraminces par réflectivité des rayons 
X et ellipsométrie spectroscopique avant et après exposition au CO2 supercritique.  
L’étude bibliographique nous a montré que malgré un grand nombre de travaux dédiés 
à ce sujet, de nombreux points de controverse persistent ! Concernant l’étude des films minces 
en interaction avec le CO2, nous avons pu constater l’intérêt qui a été porté pour le gonflement 
dû à l’absorption du CO2 dans les films minces. La quantité du CO2 absorbée en fonction de 
la pression est alors déterminée. La nature et la cause du gonflement anormal et la localisation 
du CO2 dans le film demeurent l’un des plus grands sujets de débat (excès de CO2 à la surface 
du film, excès de CO2 à l’interface avec le substrat, distribution homogène de CO2 dans tout 
le film,…). 
Ce travail de thèse a cherché à apporter quelques éléments de réponse sur différents  
points sujets à caution identifiés dans l’étude bibliographique contenue dans cette thèse.  
En premier lieu, dans le deuxième chapitre, nous avons présenté le PS étudié et nous 
avons décris la procédure de la préparation des films minces. Une attention particulière a été 
prêtée au solvant choisi en menant une étude comparative entre deux solvants. Les résultats 
montrent que le toluène est un meilleur solvant que le xylène pour le PS. Nous avons ensuite 
présenté les différents traitements de surfaces utilisés pour le nettoyage des substrats de Si : à 
savoir le traitement HF et le traitement Piranha. La technique de dépôt utilisée, le spin-
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coating, a été décrite. Par la suite, nous avons présenté les deux techniques de caractérisation 
dont nous avons eu recours durant ce travail de thèse : la réflectivité des rayons X et 
l’ellipsométrie spectroscopique.  
Dans le chapitre III, nous avons pu montrer, par le biais des mesures de la densité et de 
l’indice de réfraction des films de PS d’épaisseur allant de 6 à 150 nm par RRX et 
d’ellipsométrie, que la densité et l’indice de réfraction augmentent quand l’épaisseur initiale 
du film ultramince diminue. Nous avons ensuite corrélé l’indice de réfraction mesuré par 
ellipsométrie à la densité électronique du film déterminée par RRX, et ce à partir de la relation 
de Sellmeier reliant ces deux paramètres. Cette corrélation nous a permis d’appuyer le résultat 
précédemment trouvé. Nous avons, en outre, mis en évidence la diminution de la Tg lorsqu’on 
diminue l’épaisseur des films de PS par ces deux techniques de mesure. Cette diminution suit 
parfaitement les équations de Keddie qui a été le premier à observer ce phénomène. Enfin, 
nous avons essayé de relier les deux résultats majeurs de ce chapitre, à savoir l’augmentation 
de la densité corrélée à la diminution de la Tg lorsque l’épaisseur du film diminue, et ce en 
terme de l’évolution de la taille du volume libre dans le film. 
Dans le chapitre IV, nous avons présenté la première étude des rayons X in situ du 
gonflement des films minces de polystyrène confinés d'épaisseur initiale de 7 et 17 nm en 
fonction de la pression de CO2. Nous avons montré un résultat déjà prouvé par d'autres 
groupes, à savoir que ces films peuvent considérablement gonfler lorsqu'ils sont exposés à du 
CO2 proche de l'état supercritique. Nous avons montré qu’à l’approche de l’état supercritique 
du CO2, le contraste entre la densité électronique du film de PS gonflé et celle du CO2 dans la 
cellule est perdu. Cela permet de conclure que les molécules de CO2 sont distribuées de 
manière homogène dans le film et pas seulement à la surface et/ou à l’interface.  Un gradient 
de gonflement exceptionnel dans les films ultraminces est mesuré et expliqué par l'existence 
d’une pression de transition vitreuse Pg (h) qui dépend de l'épaisseur. Ce comportement est 
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similaire à l'observation de la température de transition vitreuse Tg (h) lorsque les films 
confinés sont étudiés en fonction de la température. Après dépressurisation de la cellule, nous 
avons eu la preuve que le film reste gonflé à la suite du stockage d'un excès de molécules de 
CO2 dedans. En utilisant l'équation de Laplace, nous avons déduit que le CO2 est piégé dans 
des bulles de rayon de l'ordre de 0.25 nm après la dépressurisation de la cellule. 
Dans le chapitre V, Nous avons effectué des mesures de RRX pour suivre le 
gonflement et la stabilité de films de PS gonflés après exposition au CO2-sc pour différentes 
épaisseurs. Nous avons trouvé que les films minces présentent une plus grande capacité de 
gonflement et de dégonflement au cours du temps que les films épais. Cet effet est fortement 
dépendant du taux de dépressurisation. La dépressurisation rapide augmente considérablement 
non seulement le gonflement du film mais aussi la cinétique de dégonflement au cours du 
temps. Suite à la dépressurisation rapide, les films sont dans un état métastable qui permet 
encore la mobilité des chaînes de polymère pour la relaxation. D'autre part, les films 
dépressurisés lentement sont plus dans un état vitreux qui bloque le mouvement des chaînes 
de polymère. Nous avons ainsi montré que nous pouvons régler la capacité de gonflement et 
la stabilité des films PS non seulement par variation de la pression à l'intérieur de la cellule, 
mais aussi en faisant varier la vitesse ou le temps de dépressurisation de la cellule.  
Dans le dernier chapitre, nous avons suivi l’évolution de la Tg dans des films minces 
de PS après exposition et gonflement au CO2-sc. Nous avons pu mesurer trois Tg qui 
s’avèrent être quasiment indépendantes de l’épaisseur du film. La première transition, située 
entre 45-55°C, est attribuée à la présence de molécules ou de clusters de CO2 piégés dans le 
film qui entraine l’effet de plastification dans la zone gonflée. La deuxième transition, entre 
70-80°C, est attribuée au début du dégonflement du film de PS. C'est clairement la 
température à laquelle l'épaisseur commence à diminuer en raison du mouvement des chaines 
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dans l'état caoutchouteux. La dernière transition autour de 90-100°C pourrait résulter d'une 
couche en contact avec le substrat qui a une mobilité réduite proche de celle du « bulk », en 
raison d'interactions importantes entre le polymère et le substrat. Par ailleurs, nous avons  
suivi l’évolution (épaisseur et Tg) des films gonflés après un recuit de 24h à 160°C sous vide.  
Suite à ce recuit, nous avons retrouvé les mêmes Tg que celles mesurées dans les films minces 
confinés avant exposition au CO2. Les films regagnent en plus leur épaisseur mesurée avant 
gonflement. Nous avons expliqué ceci par l’existence de forces de rappel qui ramènent le film 
dans son état initial de « non équilibre » avec une dépression de Tg. 
En perspectives de ce travail, des mesures de RRX à faible énergie (de l’ordre de 
10
2
eV) pourraient aider à vérifier le phénomène de la diminution de la densité dans les films 
ultraminces. En effet, le plateau de réflexion totale étant beaucoup plus large que celui dans 
cas de la RRX haute énergie (8KeV),  il serait possible d’observer le qc du PS même pour des 
épaisseurs très faibles (contrairement à notre cas où on ne peut plus observer le qc du PS pour 
des épaisseurs inferieures à 35nm). Des mesures d’annihilation de positron seraient très 
efficaces pour constater l’évolution de la densité dans les films minces de polymère. Cette 
technique qui mesure le volume libre dans les films pourrait être l’une des techniques les plus 
fiables pour ce genre de mesure. Des mesures d’IR pourraient aussi être faites pour vérifier 
l’éventuelle existence d’une organisation particulière des chaines de PS dans les films 
ultraminces et qui serait à l’origine de cette augmentation de densité et cette diminution de la 
Tg (organisation des groupements phényl par exemple). 
Concernant la partie de l’étude des films minces en interaction avec le CO2, il semble 
intéressant d’étudier le gonflement d’autres films de PS de masse moléculaire différente pour 
voir l’effet de cette masse. D’autres polymères pourraient aussi être étudiés afin de trouver le 
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polymère qui conserve la plus grande quantité de CO2 piégé dans les films. Cela peut servir 






































Modèle de calcul des courbes mesurées par 
RRX du PS 
 
Afin de déterminer le meilleur modèle d’ajustement des courbes de la RRX, nous 
essayons ici d’en ajuster une relative à un film de PS d’épaisseur 20.5 nm déposé par spin- 
coating sur un substrat de Si traité HF. Comme nous l’avons déjà mentionné au chapitre II, le 
traitement HF élimine la couche de Silice native (SiO2). Ainsi, dans toute la procédure qui 
suit, nous allons utiliser dans les paramètres de l’ajustement une même couche de Si (le 
substrat) sans couche de SiO2. Puis, nous allons ajouter une couche de PS sur le substrat et 
nous laissons ajuster principalement trois paramètres : la densité, la rugosité et  l’épaisseur. 
Nous allons procéder à la finition du calcul en ajoutant des couches de PS jusqu’à obtenir le 
meilleur ajustement.  Dans ce qui suit, nous commençons par un modèle à une seule couche 
de PS. 
A1-1- Modèle à une couche de Polystyrène  
Dans ce modèle nous considérons une seule couche en plus du substrat de Si : celle du 
polystyrène. Ce modèle suppose donc que la densité du polystyrène est constante dans tout le 
film (figure A1-1). 
 
Figure A1-1 : Présentation du modèle à une couche de PS  
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Avant de commencer l’ajustement à l’aide du programme Reflect5, nous fixons les 
paramètres dont nous connaissons les valeurs (mentionnés par * dans le tableau A1-1)  et nous 
laissons libre le reste des paramètres. Ce qui nous permet d’obtenir la courbe calculée de la 
figure A1-2, ainsi que les paramètres donnés dans le tableau A1-1:  
 
Figure A1-2 : a- Courbe expérimentale de réflectométrie pour un film de PS de 20.5nm d’épaisseur 
(rouge) et courbe calculée par le modèle à une couche de PS (vert). b- Profil de densité électronique associé 
à ce calcul. 
 
(* : Paramètre maintenu fixe pendant le calcul). 
Tableau A1-1 : Paramètres du calcul par le modèle à une couche de PS. 
 
Ainsi, nous constatons qu’avec ce modèle, l’un des paramètres qui est la rugosité de 
surface, a tendance à augmenter rapidement et nous n’avons pas pour autant un bon 
ajustement.  
Dans le modèle suivant nous ajoutons donc une 2
ème
 couche de PS. 
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) Rugosité  (Å) Epaisseur  (Å) 
Si 0.706* 2 Semi infini 
PS 1 0.344 9.7 205.5 
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A1-2- Modèle à deux couches de Polystyrène  
Dans ce modèle nous considérons deux couches en plus du substrat de Si. Nous 
reprenons le même modèle précédent et nous y ajoutons une couche de PS2 à l’interface Si-
PS1. Cette couche ajoutée a une densité différente de la 1
ère
. Son épaisseur est beaucoup plus 
faible tout en maintenant la même épaisseur totale du film de polystyrène (figure A1-3). 
 
Figure A1-3 : Présentation du modèle à deux couches de PS  
De la même manière que pour le 1
er
 modèle, nous obtenons les paramètres donnés 
dans le tableau A1-2 ainsi que la courbe calculée suivante (figure A1-4) : 
 
Figure A1-4 : a- Courbe expérimentale de réflectométrie pour un film de PS de 20.5nm d’épaisseur 
(rouge) et courbe calculée par le modèle à deux couches de PS (bleu). b- Profil de densité électronique 
associé à ce calcul. 
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) Rugosité  (Å) Epaisseur  (Å) 
Si 0.706* 2 Semi infini 
PS2 0.366 5 15 
PS1 0.344 10.6 190 
(* : Paramètre maintenu fixe pendent le calcul) 
Tableau A1-2 : Paramètres du calcul par le modèle à deux couches de PS. 
Nous  constatons la même chose avec ce modèle, la rugosité de surface (donc de la 
couche PS1) augmente rapidement lors de l’ajustement. Ainsi, nous parvenons à une solution 
meilleure que celle obtenue précédemment, mais tout en restant avec un résultat insuffisant 
pour annoncer un bon ajustement. 
Ajoutons encore une couche de PS pour améliorer le fit. 
A1-3- Modèle à trois couches de Polystyrène  
Par la même démarche, nous considérons  trois couches en plus du substrat de Si. 
C’est à l’interface PS-air que nous ajoutons une 3ème couche au  modèle précédent (à deux 
couches de PS), tout en maintenant toujours la même épaisseur totale du film de PS. Ce 
modèle prend en compte une variation décroissante de la densité de PS entre ces trois zones: 
ρPS2>ρPS1>ρPS3   (figure A1-5).  
 
Figure A1-5 : Présentation du modèle à trois couches de PS 
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Après ajustement,  nous obtenons les paramètres mentionnés dans le tableau A1-3 et la 
courbe calculée suivante (figure A1-6) :  
 
Figure A1-6 : a- Courbe expérimentale de réflectométrie pour un film de PS de 20.5nm d’épaisseur 
(rouge) et courbe calculée par le modèle à 3 couches de PS (noir). b- Profil de densité électronique associé 





) Rugosité  (Å) Epaisseur  (Å) 
Si 0.706* 2 Semi infini 
PS2 0.398 5 14.1 
PS1 0.344 17.1 185 
PS3 0.091 5.6 5.9 
(* : Paramètre maintenu fixe pendent le calcul). 
Tableau A1-3 : Paramètres du calcul par le modèle à trois couches de PS. 
Avec ce modèle, nous arrivons, enfin, à bien ajuster notre courbe de réflectométrie.  
En plus du bon résultat de l’ajustement que nous venons de réaliser  avec ce modèle, 
ce dernier nous parait physiquement acceptable. Il prend en compte une variation de densité 
décroissante : une 1
ère
 zone la plus dense due au repliement des chaînes de polystyrène à 
l’interface (avec le substrat interaction avec le substrat)et une 3ème zone très peu dense due à 
la dispersion des queues des chaînes à la surface extérieure du film mince (surface libre) 
(figure A1-7).  
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Figure A1-7 : Disposition des chaines de PS  (en rouge) dans le modèle à trois couches 
Nous adoptons donc ce modèle à trois couches de PS pour ajuster nos courbes de RRX 



















Modèle de calcul des courbes mesurées par 
ellipsométrie du PS: modèle de Sellmeier 
 
Comme nous l’avons déjà annoncé précédemment, il faut être prudent avec les 
paramètres du modèle ellipsométrique choisi. Le modèle de Sellmeier ayant trois paramètres, 
il nous faut trouver un meilleur ajustement tout en gardant un sens à ces paramètres.  
Pour ce faire, nous avons procédé par étape. Nous avons commencé par des multi-fits 
avec ce modèle (Sellmeier Transparent) tout en laissant libres les trois paramètres : A, B et λ0. 
Nous avons supposé qu’il n’y a pas de couche de silice native à l’interface substrat de Si et 
film de PS. Cette hypothèse est justifiée par le fait que nous avons traité nos substrats avec un 
traitement HF avant le dépôt des films par spin-coating. Cette procédure a pour effet 
d’éliminer la couche de SiO2 native (voir chapitre II)). 
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Tableau A2-1: Epaisseur et indice de réfraction des films de PS sur substrat traité HF. Les valeurs des 3 
paramètres A, B et λ0 qui donnent l’indice de réfraction à partir du modèle de Sellmeier Transparent sont 
détaillées. 
Nous pouvons remarquer que les épaisseurs obtenues dans ce calcul évoluent de 
manière  logique puisque nous nous attendons à une augmentation de l’épaisseur du film 
lorsque la concentration de PS dans la solution augmente. Nous observons également que 
l’indice de réfraction du film est plus grand quand le film est plus mince. Cependant  les trois 
paramètres A, B et λ0 étant libres lors de l’ajustement il importe de prendre ces résultats avec 
prudence. Nous savons que dans le cas où nous avons plusieurs paramètres dans l’ajustement, 
il n’est pas souhaitable de les laisser tous libres. La raison est simple : il est fort probable que 
les valeurs obtenues n’auront aucune signification physique (ou bien il sera difficile de leurs 
donner une signification). Ce cas se pose ici, nous ne pouvons pas expliquer la variation du 
paramètre A par exemple. 
Ainsi dans  l’expression de l’indice de réfraction du modèle de Sellmeier Transparent : 
         
  




Nous pouvons fixer le paramètre A  durant l’affinement  (en prenant la valeur du 




Tableau A2-2 : Epaisseur et indice de réfraction des films de PS sur substrat traité HF. Les valeurs des 2 
paramètres  B et λ0 qui donnent l’indice de réfraction à partir du modèle de Sellmeier Transparent sont 
détaillées. Le paramètre A est fixé à sa valeur initiale A=1. 
 
La variation de l’épaisseur des films en fonction de la concentration du PS en solution 
évolue là encore dans le bon sens (augmentation de l’épaisseur quand la concentration 
augmente). La variation de l’indice de réfraction du film de PS diminue lorsque l’épaisseur du 
film augmente jusqu’à atteindre la valeur du PS en volume à chaque longueur d’onde. 
N’oublions pas que dans les deux calculs précédents nous avons considéré l’absence 
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donc : Est-il vrai qu’il n’y a pas de couche de silice ? N’est-il pas possible qu’elle se forme 
après le traitement HF et avant le dépôt du film par spin-coating ou même après le dépôt du 
film?  
Pour répondre à cette question nous avons décidé de refaire le même calcul (multi fit à 
partir du modèle de Sellmeier) mais en introduisant une couche de silice dans le calcul. Ne 
connaissant pas l’épaisseur exacte de cette couche qui aurait pu se former, nous ajustons son 
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Tableau A2-3: Epaisseur et indice de réfraction des films de PS sur substrat traité HF. L’épaisseur de la 
couche de silice est calculée. Les valeurs des 2 paramètres  B et λ0 qui donnent l’indice de réfraction à 




Nous constatons ici que les valeurs des épaisseurs de la couche de silice native 
obtenues à l’issu de ce calcul sont trop faibles : de quelques dixièmes d’Angströms à quelques 
Angströms. Cette valeur est trop faible. Ceci est absurde car la valeur habituelle de l’épaisseur 
de la couche de silice native est d’environ 1~2nm. Nous avons peut être une réponse à la 
question posée précédemment : nous pouvons supposer qu’il n’y a pas formation de couche 
de silice après traitement HF. Les résultats de deuxième tableau (tableau A2-2) sont donc les 
résultats à retenir dans cette étude. 
Remarque : Nous avons aussi essayé de faire des multi fit à partir du modèle de Sellmeier 
avec trois couches de PS (même approche que celle utilisée dans les fit des courbe de RRX 
par le program Reflect15 (ANNEXE1)). Nous avons remarqué dans ce cas que si nous 
ajoutons une couche de silice native, nous obtenons des valeurs très convergentes de 
l’épaisseur de cette couche. Nous avons aussi constaté que l’épaisseur calculée de chaque 
couche de PS est très sensible à l’épaisseur initiale que nous devons entrer dans le programme 
de calcul. Nous présentons un tableau qui illustre les observations (tableau A2-4) : 
Valeurs entrées avant le calcul 
 
Valeurs obtenues par le calcul 
 
Epaisseur (Å) Epaisseur (Å) 
 PS  PS 
PS tot PS1 PS2 PS3 PS tot PS1 PS2 PS3 
1110 
 
5 1100 5 1106 6 1094 6 
1110 30 1050 30 1105 25 1055 25 
 
Tableau A2-4 : Valeurs entrées avant calcul des épaisseurs des 3 couches de PS et valeurs obtenues par le 
calcul. La valeur totale du film est désignée par PS tot 
Nous pouvons remarquer que pour un film de même épaisseur totale, le fait de changer 
la valeur initiale entrée pour le calcul (pour chaque couche) change la valeur de l’épaisseur 
260 
 
obtenue par le calcul. Cette divergence dans les épaisseurs calculées nous incite à choisir un 
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L’objectif principal de ce travail est d’étudier in-situ et ex-situ l’interaction du dioxyde de carbone (CO2) 
avec les films minces de polystyrène et les surfaces par deux techniques principales : la réflectivité des rayons X 
(RRX) et l’ellipsométrie.  
Dans cette thèse, nous abordons l’étude des propriétés physiques de films de polystyrène (PS) à l’état 
confiné (films minces) et leur évolution lors de leur exposition à du CO2 sous pression. Nous démontrons par 
RRX et par ellipsométrie sur les mêmes films que la densité et l’indice de réfraction augmentent quand 
l’épaisseur du film diminue. Nous confirmons la diminution de Tg pour des films de PS d’épaisseur inférieure à 
100nm selon la loi empirique de Keddie et al [1]. Ces deux résultats pourraient signifier que les films ultraminces 
présentent une certaine organisation des chaines.  
Nous abordons ensuite le comportement des films ultra minces de PS exposés à du CO2 en fonction de 
la pression de CO2 par réflectivité de rayons X (RRX) faite au rayonnement synchrotron (ESRF ligne ID10B). 
Nous suivons in-situ le gonflement et le dégonflement du film mince d’épaisseur 7 nm lors de la pressurisation et 
la dépressurisation du CO2. Par calcul de l’évolution de la densité électronique dans le film, nous mettons en 
évidence l’existence d’une pression de transition vitreuse Pg et d’un gonflement rémanent lié à la présence de 
molécules de CO2 piégées dans le film [2].  
Nous proposons par la suite une étude ex-situ par RRX du gonflement et de l’évolution au cours du 
temps des films de PS gonflés. Nous observons que les films minces présentent une plus grande capacité de 
gonflement et dégonflement au cours du temps par opposition aux films plus épais. Nous constatons que ce 
phénomène est fortement dépendant du taux de dépressurisation. En effet, nous constatons que la 
dépressurisation rapide renforce considérablement, non seulement le gonflement du film, mais aussi son 
dégonflement au cours du temps. Nous mettons alors en évidence que le taux de dépressurisation régit 
clairement l'état final des films gonflés, à savoir l’état métastable ou l’état vitreux.  
Finalement, nous étudions l’influence du gonflement du film par le CO2 sur l’évolution de la température 
de transition vitreuse. Cette étude est effectuée principalement par ellipsométrie. Nous montrons que ces films 
qui ne présentaient qu’une valeur unique de Tg avant exposition, présentent après exposition trois valeurs de Tg. 
En suivant l’évolution de l’épaisseur de ces films gonflés en fonction de la température, nous proposons des 
réponses qui peuvent expliquer les différentes Tg observées. En outre, nous mettons en évidence l’existence du 
CO2 stocké dans les films. Après un recuit au dessus de 150°C, les films reprennent le même comportement 
qu’avant exposition au CO2 qui est loin d’être l’état d’équilibre du polymère massique. Nous confirmons par ce fait 
l’existence de fortes forces de rappel dans les films ultraminces qui les ramènent vers leurs états initiaux de non 
équilibre. Ce résultat est à rapprocher de celui concernant l’évolution de la Tg due au confinement dans les films 
ultraminces avant exposition.  
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réfraction, température de transition vitreuse, exposition à du CO2, gonflement et stockage du CO2.  
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